Oxidationsverhalten hochgeschwindigkeitsflammgespritzter Schichten auf Basis von Molybdänsiliziden by Reisel, Guido
 Oxidationsverhalten hochgeschwindigkeitsflammgespritzter Schichten 
auf Basis von Molybdänsiliziden 
 
von der Fakultät für Maschinenbau  
der Technischen Universität Chemnitz 
 
genehmigte 
 
Dissertation 
 
 
zur Erlangung des akademischen Grades 
eines Doktor-Ingenieurs 
Dr.-Ing. 
 
vorgelegt 
 
von Dipl.-Ing. Guido Reisel 
geboren am 15.01.1966 in Attendorn 
eingereicht am 21.01.2003 
 
 
 
Gutacher: Herr Univ.-Prof. Dr.-Ing. habil. Bernhard Wielage 
 Herr Univ.-Prof. Dr. rer. nat. Robert B. Heimann 
 Herr Prof. Dr.-Ing. Wolfgang Paatsch 
 
 
 
Chemnitz, den 08.07.2003 
Inhaltsverzeichnis 3
Inhaltsverzeichnis 
 
Abkürzungen..................................................................................................................... 
 
1 Einleitung............................................................................................................... 
2 Stand der Wissenschaft und Technik...........................................................
2.1 Grundlagen der Oxidation..................................................................................
2.2 Diskussion des binären Werkstoffsystems Mo-Si............................................. 
2.3 Herstellung von Molybdändisilizid.................................................................... 
2.3.1 Herstellungsmethoden von MoSi2............................................................... 
2.3.2 Herstellung von Formkörpern aus MoSi2 (Kompaktierung)....................... 
2.4 Verbundwerkstoffe auf Basis von Molybdändisilizid...................................... 
3 Zielstellung.............................................................................................................
4 Durchführung der Untersuchungen............................................................. 
4.1 Versuchsplanung................................................................................................. 
4.2 Versuchsdurchführung....................................................................................... 
4.2.1 Herstellung der Proben................................................................................ 
4.2.2 Untersuchung der Ausgangsmaterialien und der Proben.............................
4.2.2.1 Ermittlung von Gefüge und Struktur.................................................
4.2.2.2 Mechanische Werkstoffprüfung........................................................
4.2.2.3 Oxidationsverhalten und Temperaturbeständigkeit.......................... 
4.2.2.3.1 Oxidationsuntersuchungen mittels Thermogravimetrie............... 
4.2.2.3.2 Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchung................................ 
4.2.2.3.3 Thermoschockverhalten............................................................... 
4.2.2.4 Verhalten der MoSi2-Schichten bei gekoppeltem Oxidations- und 
Korrosionsangriff.............................................................................. 
5 Ergebnisse und Diskussion.............................................................................. 
5.1 Darstellung der Spritzzusatzwerkstoffe und -schichten im Zustand
 „as sprayed“........................................................................................................ 
5.1.1 Darstellung der Spritzzusatzwerkstoffe....................................................... 
5.1.2 Darstellung der Spritzschichten im Zustand „as sprayed“...........................
5.2 Oxidationsverhalten bei 500 °C..........................................................................
5.2.1 Kinetik der katastrophalen Oxidation (Pestoxidation).................................
5.2.2 Einfluss von Schichteigenschaften auf das Oxidationsverhalten bei 
500 °C.......................................................................................................... 
5.2.3 Einfluss von Verfestigungsphasen auf das Oxidationsverhalten bei 
500 °C.......................................................................................................... 
 
 
5
7
9
9
18
27
27
30
32
36
37
37
38
38
39
39
42
42
42
43
44
44
45
45
45
49
58
58
69
71
Inhaltsverzeichnis 4 
5.3 Oxidationsverhalten bei 1000 °C........................................................................
5.3.1 Kinetik der Oxidation.................................................................................. 
5.3.2 Einfluss der Aufheizrate auf das Oxidationsverhalten................................ 
5.3.2.1 Einfluss der Aufheizrate auf das Kurzeitoxidationsverhalten...........
5.3.2.2 Einfluss der Aufheizrate auf das Langzeitoxidationsverhalten.........
5.3.3 Einfluss der Verfestigungsphase SiC auf Oxidationsverhalten................... 
5.4 Oxidationsverhalten im Bereich von 1100 °C bis 1500 °C...............................
5.4.1 Oxidationsverhalten bei 1100 °C, 1200 °C, 1300 °C, 1400°C und 
1500 °C........................................................................................................ 
5.4.2 Analyse der SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C.........................
5.5 Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchungen.................................................
5.5.1 Temperaturwechselfestigkeit bei 1200 °C................................................... 
5.5.2 Temperaturwechselfestigkeit bei 1500 °C................................................... 
5.6 Thermoschockverhalten......................................................................................
5.7 Verhalten der MoSi2-Schichten bei gekoppeltem Oxidations- und 
Korrosionsangriff................................................................................................ 
6 Schlussfolgerungen............................................................................................. 
7 Zusammenfassung...............................................................................................
8 Literaturverzeichnis........................................................................................... 
 
74
74
81
81
83
85
87
87
95
101
101
104
108
111
115
118
119
 
 
 
Abkürzungen 5
Abkürzungen 
 
α 
a, c 
A 
APS 
BDT 
cp 
CVD 
CVI 
d50 
E 
EDX 
F 
FACS 
G 
Gmin 
H 
HEM 
HIP 
HP 
HVOF 
IPS 
m 
kc 
ki lg 
klg 
kl 
kp 
LiMi 
µ 
NP 
p 
PBW 
Wärmeausdehnungskoeffizient 
Gitterparameter 
Fläche 
Atmosphärisches Plasmaspritzen 
Spröd-Duktil-Übergang 
Spezifische Wärmekapazität 
Chemical Vapour Deposition, Chemische Abscheidung aus der Gasphase 
Chemische Dampfinfiltration 
Mittlerer Durchmesser 
Elastizitätsmodul 
Energiedispersive Röntgenbereichsanalyse 
Kraft 
Feldaktivierte Verbrennungssynthese 
Freie Enthalpie 
Minimales Schubmodul 
Enthalpie 
Hochenergiemahlung 
Heißisostatisches Pressen 
Hohe Porosität 
Hochgeschwindigkeitsflammspritzen 
Inertgas-Plasmaspritzen 
Masse 
Kubische Oxidationskonstante 
Invers logarithmische Oxidationskonstante 
Logarithmische Oxidationskonstante 
Lineare Oxidationskonstante 
Parabolische Oxidationskonstante 
Lichtmikroskopie 
Schwächungskoeffizient 
Niedrige Porosität 
Druck 
Pilling-Bedworth-Wert 
Abkürzungen 6 
PVD 
ρ 
R2 
Ra 
Ry, Rmax 
Rz 
REM 
RF 
RVI 
S 
SAED 
SHS 
STEM 
T 
TS 
t 
TEM 
VPS 
XRD 
Physical Vapour Deposition, Physikalische Abscheidung aus der Gasphase
Dichte 
Bestimmtheitsmaß 
Arithmetische Mittenrauheit 
Maximale Rautiefe 
Zehnpunkthöhe 
Rasterelektronenmikroskopie 
Radiofrequenz 
Reaktive Dampfinfiltration 
Entropie 
Feinbereichselektronenbeugung 
Selbstfortpflanzende Hochtemperatursynthese 
Rastertransmissionselektronenmikroskopie 
Temperatur 
Schmelzpunkt 
Zeit 
Transmissionselektronenmikroskopie 
Vakuumplasmaspritzen 
Röntgenfeinstrukturanalyse 
 
 
Kapitel 1 Einleitung 7
1 Einleitung 
Die 1907 entdeckte intermetallische Phase Molybdändisilizid (MoSi2) weist eine einzigartige 
Kombination von physikalischen Eigenschaften wie bspw. einen hohen Schmelzpunkt von 
2030 °C, eine moderate Dichte von 6,31 g cm-3 und einen geringen spezifischen elektrischen 
Widerstand (75 10-3 µΩ cm bei 1600°C) auf. Des Weiteren zeigt MoSi2 eine hohe Duktilität 
bei Temperaturen oberhalb des Spröd-Duktil-Übergangs, der zwischen 900 °C und 1100 °C 
liegt, und exzellente Korrosions-, speziell Oxidationsbeständigkeit bei hohen Temperaturen. 
Durch dieses Eigenschaftsprofil ist MoSi2 als Strukturmaterial für Anwendungen bei erhöhten 
Temperaturen bis ca. 1650 °C geeignet [1-6]. Ab dieser Temperatur ist eine Anwendung von 
MoSi2 nicht mehr möglich, da der gegen Oxidation schützende Siliziumoxidfilm ab 1723 °C 
schmilzt [7]. 
MoSi2 wurde erstmals in den 50er Jahren industriell von der Fa. Kanthal als Heizleiter ge-
nutzt. Auch heute liegt der Schwerpunkt der industriellen Anwendung in diesem Bereich [8-
10]. Weitere heute gebräuchliche oder in naher Zukunft wahrscheinliche Anwendungen von 
MoSi2-Basiswerkstoffen sind Zündkerzen für Dieselmotoren, Schmelztiegel für die Glasher-
stellung, Gaslanzen für Metallschmelzen, Gasbrenner, Elektronikelemente, Themoelement-
schutzrohre, Suszeptoren sowie Gasturbinen [1,10-13]. 
Die maximale Anwendungstemperatur von Gasturbinen mit den zur Zeit gebräuchlichen  
Nickel- und Kobaltbasiswerkstoffen beträgt ca. 1000 °C, da dann die Abdampfung der vor 
Korrosion schützenden Cr2O3-Schicht unter Bildung von CrO3 einsetzt. Bei höheren Tempe-
raturen bis 1100 °C können Nickel-Basissuperlegierungen mit Al2O3-Deckschichtbildung 
verwendet werden, allerdings ist hier eine ausreichende Warmfestigkeit und Kriechbeständig-
keit des Materials bei komplizierten Bauteilgeometrien auf Grund des notwendigen gerichtet 
erstarrten und anisotropen Gefüge kaum erzielbar [14,15]. Im Gegensatz zu den Kobalt- und 
Nickelbasislegierungen beruht der Korrosionsschutz bei MoSi2 auf dem bis 1700 °C stabilen 
Siliziumdioxid. 
Im Vergleich mit Keramiken, die für einen Einsatz im Temperaturbereich von 1100 °C bis 
1600 °C geeignet sind, besitzt MoSi2 den Vorteil der höheren thermischen Leitfähigkeit und 
bei diesen Temperaturen eine größere Duktilität [14,16]. 
Molybdändisilizid weist für die Anwendung als mechanisch belastetes Bauteil zwei wesentli-
che Nachteile auf. Zum Einen besitzt MoSi2 eine sehr hohe Sprödigkeit bei Raumtemperatur 
und einen geringen Kriechwiderstand im Temperaturbereich oberhalb des Spröd-Duktil-
Übergangs [17-19]. Daher ist es für Anwendungen mit erhöhter mechanischer Belastung 
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sinnvoll, Verbundwerkstoffe mit Molybdändisilizidmatrix und geeigneter Verfestigungsphase 
zu verwenden. Als Verfestigungsphasen kommen bspw. SiC, Al2O3 und TiB2 in Frage 
[2,17,20,21]. Die Verfestigungsphasen können u.a. als Partikel und als Fasern in die Matrix 
integriert werden [22-24]. Auch das Legieren des MoSi2 mit Elementen wie Aluminium oder 
Rhenium kommt für die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zum Einsatz [17,25-
27]. 
Die Abscheidung von MoSi2 als Beschichtung für den Oxidationsschutz metallischer und 
keramischer Bauteile ist ebenfalls möglich. Zu den genutzten Beschichtungstechniken zählen 
Silizierverfahren, Dünnschichtherstellung durch PVD- und CVD-Verfahren sowie die thermi-
schen Spritzverfahren Vakuumplasmaspritzen (VPS) und Atmosphärisches Plasmaspritzen 
(APS) [28-34]. 
In den plasmagespritzten Schichten findet sich neben MoSi2 als weitere Phase immer Mo5Si3. 
Das Vakuumplasmaspritzen führt zu Schichten mit niedrigen Porositäten und geringen Sauer-
stoffgehalten. Verfahrensbedingt ist auf Grund der Notwendigkeit einer Vakuumkammer die 
beschichtbare Bauteilgröße beim VPS-Verfahren beschränkt. Atmosphärisch gespritzte  
MoSi2-Schichten weisen eine vergleichsweise hohe Porosität und einen relativ hohen Oxidge-
halt im Schichtgefüge auf [35-38]. 
Hochgeschwindigkeitsflammspritzen (HVOF) bietet sich auf Grund der Unabhängigkeit von 
der Bauteilgröße sowie der geringen Schichtporosität und des niedrigen Oxidgehaltes gegen-
über APS-Schichten als Alternative zur Erzeugung plasmagespritzter MoSi2-Schichten an. 
Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Herstellung hochgeschwindigkeitsflammgespritz-
ter Schichten aus unverstärktem und mit SiC oder Al2O3 verstärktem Molybdändisilizid und 
untersucht das Oxidationsverhalten dieser Schichten in einem Temperaturbereich von 500 °C 
bis 1500 °C. Sie soll den Einfluss wichtiger Schichteigenschaften wie der Porosität auf das 
Oxidationsverhalten ebenso bestimmen wie zum Verständnis der Reaktionskinetik während 
der Oxidation der HVOF-Schichten beitragen und damit eine Anregung zur weiteren Anwen-
dung dieses wichtigen Hochtemperaturmaterials bieten. 
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2 Stand der Wissenschaft und Technik 
2.1 Grundlagen der Oxidation 
Als Oxidation wird in der Chemie allgemein eine Reaktion bezeichnet, bei welcher einem 
Teilchen (Atom, Ion, Molekül) Elektronen entzogen werden. Lavoisier bezeichnete als Oxida-
tion alle Vorgänge, bei denen sich eine Substanz mit Sauerstoff verbindet, später wurde der 
Begriff auch auf andere Reaktionen, z.B. Abgabe des Natriumaußenelektrons bei der Bildung 
von NaCl, erweitert [39]. In der Technik kann die Sauerstoffoxidation für den Fall der Korro-
sion bei höheren Temperaturen als direkte Reaktion mit Sauerstoff (aus der Atmosphäre) un-
ter Oxidbildung beschrieben werden. Da bei den meisten technischen Anwendungen Atmo-
sphären vorherrschen, in denen Sauerstoff vorkommt, ist diese Oxidationsart die wichtigste 
Form der Hochtemperaturkorrosion [14]. 
Jede Sauerstoffoxidation beginnt mit der Adsorption von Sauerstoff, der dissoziiert und an 
den freien Bindungen der Atome an der Oberfläche gebunden wird. Da diese Bindung ähnlich 
einer chemischen Bindung sehr fest ist, wird sie Chemisorption genannt. Ihre Enthalpie ist 
größer als die der Oxidation, bei der sich dann die Oxide durch dreidimensionales Wachstum 
bilden, falls der Sauerstoffpartialdruck in der unmittelbaren Umgebung größer als der Bil-
dungsdruck (die Stabilitätsgrenze) des Oxides ist. Während bei niedrigen Temperaturen die 
Oxidschicht meist in amorpher Form entsteht, wachsen bei höheren Temperaturen oftmals 
Kristallite nach einer Keimbildung epitaktisch zunächst lateral und dann, nach vollständiger 
Bedeckung der Oberfläche und dem damit verbundenen Zusammenwachsen, vertikal auf [40-
43]. 
Die Geschwindigkeit der Oxidschichtbildung wird durch die sich aus Phasengrenzflächen- 
und Diffusionsvorgängen zusammensetzende Reaktionskinetik bestimmt. Bei der Reaktion an 
der Phasengrenzfläche wird Sauerstoff durch die Gasatmosphäre auf die Oxidschicht übertra-
gen. Diffusion des Werkstoffes oder des Sauerstoffs läuft über Fehlstellen (Defektstrukturen 
aufgrund von punktförmigen Gitterfehlern im Oxidgitter oder durch elektronische Defekte in 
Form von zusätzlichen Elektronen oder Elektronenlöchern) ab. Dabei kommen mehrere Zeit-
gesetze, die das Schichtwachstum in Abhängigkeit von der Oxidationsdauer beschreiben, zum 
Tragen, wobei ihre Gültigkeit vom Temperaturbereich und der Oxidationszeit abhängen kann. 
Die unterschiedlichen Zeitgesetze sind in Abb. 2.1 zusammengestellt [14,41,42,44]. 
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Zu Beginn der Oxidation, d.h. nach der Bildung der das Substrat bedeckenden Oxidschicht, 
stellt zunächst kurzzeitig die Phasengrenzflächenreaktion an der Grenze zwischen Oxid und 
Gas den dominierenden Faktor dar. In diesem Fall ergibt sich ein lineares Wachstumsgesetz 
der Oxidschichtdicke [14,41,44]: 
 tk
dt
dx
l=  (1) 
 Ctkx l +=  (2) 
 x = Oxidschichtdicke 
 t = Zeit 
 kl = lineare Oxidationskonstante 
Dieses lineare Zeitgesetz gilt auch für Diffusion durch eine Schutzschicht, die eine konstante 
Dicke aufweist. Da die Schichtdicke proportional zu der auf die Fläche A bezogene Masseän-
derung ∆m ist, ergibt sich aus Gleichung (2) das Zeitgesetz 
 tk
A
m
l=∆  (3). 
Nach dem Aufwachsen einer ausreichenden Schichtdicke laufen bei hohen Temperaturen die 
Phasengrenzflächenreaktionen im Vergleich zu den Diffusionsvorgängen durch die sich wei-
ter bildende Oxidschicht genügend schnell ab, so dass nun die Diffusion der geschwindig-
 
Abb. 2.1: Idealisierte Darstellung der in der Hochtemperaturoxidation vorkommenden 
kinetischen Zeitgesetze [41] 
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keitsbestimmende Schritt ist. Aufgrund der wachsenden Oxidschicht, die eine Diffusionsbar-
riere zwischen dem Substrat und der Gasatmosphäre bildet, kommt es zu einem sich selbst-
verlangsamenden Oxidationsvorgang, der durch das 1920 von Tammann entdeckte paraboli-
sche Zeitgesetz 
 tk
A
m
p=

 ∆ 2  kp = parabolische Oxidationskonstante (4) 
beschrieben werden kann, falls die folgenden Voraussetzungen erfüllt sind: 
• die Oxidschicht ist kompakt, riss- und porenfrei, 
• die Oxidschicht haftet perfekt, 
• das Oxid ist annähernd stöchiometrisch zusammengesetzt, 
• thermodynamisches Gleichgewicht herrscht an den Phasengrenzen zwischen Substrat 
und Oxid sowie zwischen Gasatmosphäre und Oxid, 
• durch die Oxidschicht findet Diffusionstransport statt [44-47]. 
Die sich bildenden Oxide weisen meistens ein ionengebundenes Kristallgitter auf, so dass der 
Transport von Ionen, d.h. Kationen und Anionen, und von Elektronen erfolgt. Da die Diffusi-
onsgeschwindigkeit der Metall- und der Sauerstoffionen unterschiedlich ist, kann es zu zwei 
Arten des parabolischen Schichtwachstums kommen, der inneren und der äußeren Oxidation. 
Diese sind in Abbildung 2.2 für ein Metall-Oxid dargestellt. 
Wandern die Sauerstoffanionen schneller durch die Oxidschicht als die Metallkationen, 
wächst die Schicht hauptsächlich innen an der Grenzfläche Metall/Oxid (Abb. 2.2 a). Beispie-
le für Oxidschichten, die durch innere Oxidation entstehen, sind Fe2O3, SiO2, TiO2, UO2, 
ZrO2 sowie häufig Al2O3. 
Bei der äußeren Oxidation wandern die Metallkationen schneller durch die Oxidschicht als 
die Sauerstoffanionen. Die Schicht wächst vorwiegend an der Grenzfläche zwischen Oxid und 
Gasatmosphäre (Abb. 2.2 b). Beispiele für Oxidwachstum durch äußere Oxidation sind CoO, 
Cr2O3, Cu2O, FeO und NiO. 
Für den Fall, dass die Beweglichkeit der Elektronen geringer als die der beiden Ionenarten ist, 
kommt es in Abhängigkeit von den Diffusionsgeschwindigkeiten der Ionenarten zu innerer 
oder zu äußerer Oxidation. Als Beispiel ist Al2O3 zu nennen [14,46]. 
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Das Oxidschichtwachstum hängt in Form einer Arrhenius-Funktion von der Temperatur ab, 
da die Diffusion in Ionengittern ähnlich wie bei metallischen Gittern thermisch aktiviert wird. 
So lässt sich der parabolische Oxidationsbeiwertes kp ausdrücken als: 
 RT
Q
pp ekk
−⋅= 0  (5) 
Diese Abhängigkeit von der Temperatur ist für mehrere Metalle in Abbildung 2.3 aufgetra-
gen. Die Oxidation dieser Metalle lässt sich gut mit dem parabolischen Wachstumsgesetz be-
schreiben. Für einen Hochtemperatureinsatz mit einer technisch und wirtschaftlich optimalen 
Lebensdauer des Bauteils sind nur solche Metalle und Legierungen sinnvoll einsetzbar, die 
mit einem annähernd parabolischen Zeitgesetz oxidieren und einen möglichst geringen para-
bolischen Oxidationswert aufweisen [14]. 
Für den Fall, dass die Oxiddeckschicht aufgrund von Spannungen aufreißt und somit nicht 
dicht ist, kommt es nach anfänglichem parabolischen Wachstum zu linearem Wachstum, da 
der Sauerstoff freien Zugang zu nicht oxidiertem Metall erhält [48]. Ein Kriterium zur Beur-
teilung der Schutzwirkung von Oxiddeckschichten wurde 1923 von Pilling und Bedworth mit 
dem Pilling-Bedworth-Wert (PBW) ermittelt [14,49,50]. 
 
Abb. 2.2: Modell des parabolischen Oxidschichtwachstums nach Wagner für ein Metall-
Oxid – a) Innere Oxidation, b) Äußere Oxidation [14] 
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Der PBW gibt das Verhältnis zwischen dem Oxidvolumen und dem Werkstoffvolumen, aus 
dem sich das Oxid gebildet hat, wieder. In Tabelle 2.1 sind die Pilling-Bedworth-Werte für 
einige wichtige Oxide und ihre Metallsubstrate vorgestellt. Die Oxidschichten lassen sich 
nach dem PBW-Wert in zwei Arten unterteilen (Abb. 2.4): 
Für Oxidschichten, bei denen das Volumen der Oxidschicht geringer ist als das zur Oxidbil-
dung benötigte Volumen (PBW < 1), bilden sich Zugspannungen in der Schicht, die zum Auf-
reißen der Oxidschicht führen, falls sie die Festigkeiten des Oxids überschreiten. Die Schicht 
 
Abb. 2.3: Abhängigkeit der parabolischen Oxidationskonstanten kp von der Temperatur 
[14,51] 
 
Abb. 2.4: Arten der Oxiddeckschichten nach der Regel von Pilling-Bedworth – a) Riss-
bildung aufgrund von Zugeigenspannungen in der Schicht (PBW << 1), b) Ab-
heben, Einreißen und Abplatzen aufgrund von Druckeigenspannungen in der 
Schicht (PBW >> 1) [14] 
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wird in diesem Fall porös und schützt nicht mehr vor dem Oxidationsangriff aus der Gasat-
mosphäre (Abb. 2.4 a). Das Schichtwachstum folgt nun dem linearen Zeitgesetz. Oxide mit 
einem PBW < 1 kommen nur bei den Alkali- und Erdalkalimetallen vor. Oxide der Hochtem-
peraturwerkstoffe besitzen prinzipiell einen PBW > 1. 
Bei einem PBW > 1 entstehen während des Oxidschichtwachstums Druckeigenspannungen 
parallel zur Oberfläche, falls innere Oxidation vorliegt. Sind diese Spannungen gering, haftet 
die Oxidschicht gut und bleibt rissfrei. Wenn die Spannungen allerdings zu groß werden, hebt 
sich die Oxidschicht vom Substrat ab und reißt. Es entstehen kleinere Oxidplatten, wie in 
Abb. 2.4 b dargestellt ist. Der Sauerstoff kontaktiert den Werkstoff, und es kommt zum Über-
gang vom parabolischen zum linearen Oxidwachstum. Systeme mit hohem PBW und innerer 
Oxidationskinetik wie Tantal und Niob zeigen ein solches Verhalten. Günstig ist also ein 
PBW ungefähr gleich Eins. Das System Al2O3/Al weist einen solchen Wert auf und die sich 
hier bildende Oxiddeckschicht besitzt tatsächlich eine sehr hohe Schutzwirkung. 
Im Fall von äußerer Oxidation, bspw. bei CoO und Cr2O3 bleibt die Oxidschicht dagegen frei 
von Wachstumsspannungen, da die Oxide frei an der Oberfläche aufwachsen können. In die-
sem Fall ist der PBW kein Indikator für die Schutzfunktion der Oxidschicht. So zeichnet 
Cr2O3 trotz des hohen PBW von 2,07 (im Falle eines reinen Cr-Substrates) durch eine gut 
schützende Deckschicht aus. 
Tab. 2.1: Pilling-Bedworth-Werte (PBW) für einige technisch wichtige Oxide und Sub-
strate [14,50,52] 
System PBW
MgO/Mg 0,81
Fe2O3/Fe3O4 1,02
Fe3O4/FeO 1,20
Al2O3/Al 1,28
ZrO2/Zr 1,56
NiO/Ni 1,65
FeO/α-Fe 1,68
TiO2/Ti 1,73
CoO/Co 1,86
Cr2O3/Cr 2,07
Fe3O4/ α-Fe 2,10
Fe(FeCr)2O4-Spinell/Fe-Cr 2,10
FeCr2O4/Fe-18Cr-8Ni 2.10
Cr2O3/Fe-25Cr-20Ni 2.10
Fe2O3/ α-Fe 2,14
SiO2/Si 2,15
Ta2O5/Ta 2,50
Nb2O5/Nb 2,68
WO3/W 3,33
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Neben den beschriebenen linearen und parabolischen Zeitgesetzen, die eine Massezunahme 
durch die Oxidschichtbildung beschreiben, kann es bei der Hochtemperaturoxidation auch zu 
einer Masseabnahme kommen. Ursache ist neben Deckschichtabplatzungen die Bildung gas-
förmiger Oxide. Die Masseabnahme kann in solchen Fällen meistens durch ein lineares Zeit-
gesetz beschrieben werden. Oxide mit einem niedrigen Schmelzpunkt sind bspw. MoO3 (TS = 
795 °C) und V2O5 (TS = 658 °C). Während bei vielen Oxiden, die sich während der Hochtem-
peraturoxidation bilden, die Abdampfrate sehr gering ist (z.B. bei Aluminiumoxid), macht 
sich bei den Oxiden von Mo, W und Cr die Abdampfung im technisch interessanten Bereich 
oberhalb von 1000 °C deutlich bemerkbar [14]. 
Findet Oxidation bei Raumtemperatur oder bei tiefen Temperaturen von deutlich unter 500 °C 
statt, so gelten andere Zeitgesetze, die das Oxidwachstum beschreiben [14,41,44]. Nach ei-
nem anfänglich rapiden Wachstum wird dieses schnell verzögert und geht abschließend in ein 
sehr langsames über. Dieses Oxidschichtwachstum kann am besten mit einem logarithmi-
schen 
 )log( 0lg tatkA
m +=∆ , (6) 
einem invers logarithmischen 
 tkBAm i log)(1 lg−=∆ , (7) 
oder einem kubischen Zeitgesetz 
 tk
A
m
c=

 ∆ 3  (kc = kubische Oxidationskonstante) (8) 
beschrieben werden (Abb. 2.1). 
Das kubische Zeitgesetz findet auch Anwendung, wenn bspw. ein Oxid zu Beginn der Oxida-
tion schnell wächst und sich dann in ein langsamer wachsendes umwandelt, so dass in der 
Anfangsphase das parabolische Wachstumsgesetz nicht zum Tragen kommt, oder wenn nach 
einer gewissen Oxidationszeit die Verdampfung eines flüchtigen Oxids einsetzt, so dass der 
parabolische Verlauf der Massezunahme abgeschwächt wird [44]. 
Während bei der Oxidation durch Diffusionsvorgänge im Hochtemperaturbereich thermische 
Aktivierung sehr wichtig ist, weist das elektrische Feld für das Oxidwachstum bei niedrigen 
Temperaturen eine hohe Relevanz auf. Dieses Feld zwischen der äußeren Oberfläche und dem 
Metall entsteht durch die Adsorption der negativ geladenen Sauerstoffanionen auf der Ober-
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fläche der Oxidschicht, so dass die positiv geladenen Metallkationen durch die Schicht nach 
außen gezogen werden [41]. 
Wenn anstelle von Reinmetallen Legierungen oxidieren, müssen neben den bereits diskutier-
ten Eigenschaften weitere Effekte berücksichtigt werden. So besitzen die einzelnen Legie-
rungselemente unterschiedliche Sauerstoffaffinitäten und Diffusionsgeschwindigkeiten. Ihre 
Konzentration in der Legierungszusammensetzung und Aktivität ist unterschiedlich. Auch 
werden normalerweise andere Legierungselemente in die sich bildende Oxidschicht mit ein-
gebaut [14]. 
Abbildung 2.5 erläutert am Beispiel eines binären Systems A-B mit A als edlerem Hauptele-
ment (höherer O2-Dissoziationsdruck) und B als unedlerem Legierungselement schematisch 
die häufigsten Fälle der Oxidation einer Legierung unter der Voraussetzung, dass beide Kom-
ponenten thermodynamisch Oxide bilden können [14,44]. 
In Abb. 2.5 a ist der Fall dargestellt, dass Legierungselement B oxidiert und eine geschlossene 
Oxidschicht aus BxOy gebildet wird, wodurch es zu einer Verarmung an B im oberflächenna-
hen Bereich kommen kann. Ist allerdings die Diffusionsgeschwindigkeit von B aus der Legie-
rung in diesen oberflächennahen Bereich im Vergleich zur Wachstumsgeschwindigkeit der 
 
Abb. 2.5: Vereinfachte Darstellung zweier Formen der Oxidation einer binären Legie-
rung mit A als edlem Hauptelement und B als Legierungselement (c: Element-
konzentration) – a) hohe Konzentration von B in der Legierung, b) geringer 
Konzentration von B in der Legierung [14] 
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Oxidschicht sehr hoch, dann ist der Verarmungseffekt nur gering ausgeprägt. Dieser Fall der 
Oxidation ist in der Regel gewünscht. Um ihn erreichen zu können, müssen folgende Bedin-
gungen erfüllt sein: 
• Der Anteil von B an der Legierungszusammensetzung ist hoch genug, um eine Deck-
schicht aus BxOy zu bilden. 
• Das aus B gebildete Oxid ist thermodynamisch stabiler als das Oxid aus A. 
• Es liegt immer eine genügende Menge B an der Grenzfläche zwischen Oxid und Le-
gierung zur Bildung von BxOy vor. 
Ist die Konzentration von B zu gering, bildet sich eine Deckschicht aus A-Oxid, die schneller 
wächst und weniger schützend wirkt als eine Schicht aus B-Oxid. Innerhalb der Legierung 
kommt es bei genügend hohem O2-Dissoziationsdruck im oberflächennahen Bereich zur Oxi-
dation von B, so dass sich dort Oxidteilchen bilden. Dieser Vorgang wird als innere Oxidation 
bezeichnet. Ist die Konzentration von B etwas höher und diffundiert B dem Sauerstoff entge-
gen, können B-Oxide auch in die A-Oxidschicht eingebettet werden. Dieser Vorgang ist in 
Abb. 2.5 b dargestellt, wobei angenommen wird, dass auch ein geringer Teil von B im Oxid 
AaOb gelöst ist. Der Effekt der inneren Oxidation wird in einigen Fällen genutzt, um eine Dis-
persionshärtung, bspw. bei einer Ag-Legierung durch CdO-Teilchen, zu erzielen. 
Bei Legierungen, die aus mehr als zwei Elementen bestehen, bilden sich meistens Oxiddeck-
schichten aus Oxid mehrerer oder aller metallischen Elemente. Dabei können die einzelnen 
Oxide als reine Komponenten auftreten, falls sie ineinander nicht löslich sind. Es können sich 
Mischoxide bilden oder neue Oxidtypen, das sind in binären Systemen Doppeloxide meist in 
Spinellform, entstehen [14]. 
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2.2 Diskussion des binären Werkstoffsystem Mo-Si 
Wie aus dem Phasendiagramm des binären Systems Mo-Si hervorgeht (Abb. 2.6), existieren 
drei intermetallische Phasen [53]. Mo3Si entsteht in einer peritektischen Reaktion aus der 
Schmelze und Molybdänmischkristall. Die beiden weiteren Phasen Mo5Si3 und MoSi2 bilden 
sich kongruent schmelzend, wobei im Falle von MoSi2 erst eine Hochtemperaturphase mit 
hexagonaler Gitterstruktur und aus dieser unterhalb von 1900 °C polymorph die α-Phase mit 
tetragonaler Struktur geformt werden. Dagegen schließen Boettinger et al. [54] aus Untersu-
chungen von ternären Zustandsdiagrammen, die MoSi2 enthalten, darauf, dass die α-Phase bis 
zum Schmelzpunkt existiert und die hexagonale β-Phase durch Verunreinigungen stabilisiert 
wird. Diese These wurde allerdings von keinem weiteren Autor aufgegriffen. 
Im Falle von Mo5Si3 existiert laut Massalski nur eine tetragonale Phase [55]. Andere Quellen 
weisen des Weiteren auf eine durch Kohlenstoff stabilisierte Phase hin, die eine hexagonale 
Kristallstruktur besitzt und als Nowotny-Phase bezeichnet wird. Sie wird häufig als 
Mo≤5Si3C≤1 oder auch als Mo5Si3C bezeichnet [56-60]. In früheren Arbeiten wurde an Stelle 
von Mo5Si3 die Phase Mo3Si2 im Phasendiagramm eingesetzt [61-63]. Im heute gebräuchli-
 
 
Abb. 2.6: Binäres Phasendiagramm des Systems Mo-Si [53,55] 
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chen Phasendiagramm bildet diese Phase den äußeren Rand des Homogenitätsgebietes von 
Mo5Si3 (vgl. Abb. 2.6: Linie 40 Atom-% Si) und ist eindeutig als Mo5Si3-Silizid beschrieben. 
Nach Massalski besitzt nur Mo5Si3 einen Homogenitätsbereich, der sich von 37,5 (stöchio-
metrische Zusammensetzung) bis 40 Atom-% erstreckt, während für MoSi2 in dieser Quelle 
kein Homogenitätsbereich existiert [55]. Andere Quellen geben dagegen auch für Molybdän-
disilizid einen Homogenitätsbereich an, so liegt dieser Bereich beispielsweise nach Amberg 
bei 37,4 ± 1,1 Gew.-% Silizium, während bis zu 36 Gew.-% immer neben MoSi2 auch Mo5Si3 
nachgewiesen wurde [64]. Mo3Si weist nach Gokhale et al. keinen Homogenitätsbereich auf, 
dagegen gibt Jansen einen Homogenitätsbereich von kleiner 0,3 Gew.-% Si an [36,53]. 
Aus der Schmelze entstehen zwischen den einzelnen MoSi-Phasen sowie Silizium drei Eutek-
tika. Bei 26,4 Atom-% Silizium und einer Temperatur von 2020 °C bilden sich Mo3Si und 
Mo5Si3, bei 54 Atom-% Si und 1900 °C Mo5Si3 und β-MoSi2 sowie bei 98,3 Atom-% Si und 
1400 °C α-MoSi2 und Si [55]. 
Während Molybdän in festem Silizium nicht löslich ist, beträgt die Löslichkeit von Silizium 
in Molybdän bei 1300 °C ca. 1 Atom-% (Abb. 2.6). Sie erreicht ihr Maximum bei der peritek-
tischen Zersetzungstemperatur des Mo3Si von 2025 °C mit ca. 4 Atom-% [65]. Gokhale et al. 
geben in einem Überblick weitere gemessene Löslichkeitswerte des Si in Mo an, die meist 
röntgenographisch über die Bestimmung der Gitterparameter ermittelt wurden. Danach steigt 
die Löslichkeit mit der Temperatur bis zu ihrem Maximalwert von ca. 4 Atom-% bei 2025 °C 
an, liegt allerdings bei einer Temperatur von 1316 °C mit 0,72 Atom-% unter dem von Wes-
termann publizierten Wert [53]. 
Die Bindungsverhältnisse sowie die Kristallstrukturen besitzen einen großen Einfluss auf die 
Eigenschaften der einzelnen Verbindungen im System Mo-Si. Sowohl physikalische Größen 
wie z.B. die Schmelztemperatur und die thermische Leitfähigkeit als auch funktionelle Eigen-
schaften wie Härte und Verschleißbeständigkeit werden von den Bindungsverhältnissen be-
stimmt. Für die im System Mo-Si existierenden Phasen werden im folgenden die Kristall-
strukturen und ausgewählte Eigenschaften vorgestellt. In Tabelle 2.2 sind die Strukturdaten 
der im System Molybdän – Silizium vorkommenden intermetallischen Phasen aufgeführt. Die 
Werte für die Gitterparameter a bzw. c differieren zwischen den einzelnen Literaturstellen 
häufig im Bereich der zweiten und selten auch der ersten Kommastelle, daher wurden die am 
häufigsten erwähnten Werte berücksichtigt. An Stelle des Strukturtyps D8m beim tetragonalen 
Mo5Si3 wurde in früheren Veröffentlichungen der Typ T1 genannt [66]. 
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Tab. 2.2: Strukturdaten der im System Mo-Si vorkommenden intermetallischen Phasen 
[53,67-72] 
 MoSi2 MoSi2 Mo3Si Mo5Si3 Mo5Si3 Mo3Si2 
Gitter tetragonal hexagonal Kubisch tetragonal hexagonal tetragonal 
Strukturtyp C11b C40 A15 D8m D88  
Pearson-Symbol TI6 hP9 cP8 tI32 hP16 tP10 
Raumgruppe 
 
139 
I4/mmm 
180 
P6222 
223 
Pm 3 n 
140 
I4/mcm 
193 
P63/mcm 
127 
P4/mbm 
Gitterkonstante a 
[Å]                    c 
3,206 
7,846 
4,642 
6,529 
4,897 
- 
9,650 
4,911 
7,286 
5,002 
9,640 
4,980 
 
Mo3Si wurde 1950 von Brewer et al. 
erstmalig erwähnt. Die Kristallstruktur 
wurde von Templeton und Dauben 
1950 beschrieben. Abbildung 2.7 zeigt 
die Elementarzelle nach Villars und 
Calvert [67]. Mo3Si tritt bei ungefähr 
stöchiometrischer Zusammensetzung 
laut Gokhale et al. [53] einphasig auf. 
Die Ergebnisse aus Untersuchungen 
von Rosales und Schneibel zeigen al-
lerdings, dass die Einphasenzusam-
mensetzung nach Abkühlen von 
1600 °C im Ofen in der Nähe von 
24 Atom-% Si liegt, während bei 
25 Atom-% Si zusätzlich feinkörniges Mo5Si3 gefunden wird [74]. Dieses Resultat deckt sich 
mit den Forschungsergebnissen von Kieffer und Cerwenka, die für eine Zusammensetzung 
mit 25 Atom-% Si neben Mo3Si ein feinkörniges Eutektikum beschreiben [62]. 
Der Wert für die Enthalpie H bei 25 °C liegt je nach Autorangabe zwischen -100 kJ mol-1 und 
-117 kJ mol-1 [75-77]. Sie steigt bis 130 kJ mol-1 bei 2030 °C an, während die freie Enthalpie 
 
 
Abb. 2.7: Elementarzelle von Mo3Si;  
gelb Si-Atom, lila Mo-Atom [67,73] 
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 )()()( TSTTHTG ⋅−= , (9) 
 G = freie Enthalpie 
 H = Enthalpie 
 T = Temperatur 
 S = Entropie 
von ca. -130 kJ mol-1 bei 25 °C zu ca. -620 kJ mol-1 sinkt. Die spezifische Wärmekapazität cp 
steigt von 93  kJ mol-1 bei 25 °C auf 138 kJ mol-1 bei 2030 °C [76]. 
Die Dichte von Mo3Si wird im Bereich von 8,4 bis 8,97 g cm-3 und der Schmelzpunkt zwi-
schen 2025 und 2150 °C angegeben, wobei vor allem ältere Literaturquellen den Schmelz-
punkt höher ansetzen [36,62,78,80]. Der mittlere thermische Ausdehnungskoeffizient im Be-
reich von Raumtemperatur bis 1100 °C liegt bei 6,4 x 10-6 K-1 und die Bruchzähigkeit bei 
Raumtemperatur beträgt ca. 3,0 MPa m1/2. Vickershärten wurden im Bereich von HV0.1 bis 
HV1.0 gemessen. Sie liegen konstant bei 1300 – 1320 [36,74,78-81]. 
Die Fließspannung bei 1400 °C wurde von Rosales et al. bestimmt. Sie hängt von der Bean-
spruchungsgeschwindigkeit und dem Si-Gehalt ab. Je geringer die initiale Verformungsge-
schwindigkeit und je höher der Si-Gehalt, desto geringer wird die Fließspannung. So liegt sie 
für einen Si-Gehalt von 24 Atom-% bei einer Verformungsgeschwindigkeit von 10-5 s-1 bei 
ca. 100 MPa und bei einer Verformungsgeschwindigkeit von 10-3 s-1 bei ca. 560 MPa [74]. 
Bei einem Oxidationsversuch über 4,5 h bei 1500 °C an Luft ergab sich für einen Mo3Si-
Formkörper ein Masseverlust von ∆m = -0,789 g cm-2 bis -0,835 g cm-2. Die Masseabnahme 
ist auf die Bildung von flüchtigem MoO3 zurückzuführen [62]. 
Wie bereits bei der Diskussion des 
Zustandsdiagramms erwähnt, wurde 
in den ersten Beschreibungen die 
Phase Mo3Si2 erwähnt, deren Ele-
mentarzelle in der Abb. 2.8 darge-
stellt ist. In späteren Untersuchungen 
wurde festgestellt, dass es sich bei 
dieser Phase eindeutig um Mo5Si3 
und den äußeren Rand des Homoge-
nitätsgebietes handelt. Die Phase 
Mo3Si2 sollte ein tetragonales Gitter 
der Raumgruppe 127 mit den Gitterparametern a = 9,64 Å und c = 4,98 Å besitzen [67,70]. 
 
Abb. 2.8: Elementarzelle von Mo3Si2;  
gelb Si-Atom, schwarz Mo-Atom [67,73] 
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Für Mo3Si2 wurde die Dichte mit ρ = 7,4 g cm-3, Der Schmelzpunkt mit 2100 °C und die Här-
te mit 1170 HV0.1 angegeben [62,79]. Bei einem 4,5-stündigem Oxidationsversuch bei 
1500 °C an Luft wurde ein minimaler Masseverlust ∆m = -0,0516 g cm-2 bis -0,0751 g cm--2 
ermittelt [62]. 
Die Beschreibung der stö-
chiometrischen Formel der 
Mo5Si3-Phase gestaltete 
sich in der Vergangenheit 
schwierig. Nachdem Bre-
wer et al. [59] 1950 die 
Formel MoSi0,65±0,5 an 
Hand von Ergebnissen aus 
XRD-Untersuchungen de-
klarierten, nannten einige 
Autoren die oben bereits 
beschriebene Phasenzusammensetzung Mo3Si2, bevor 1954 Schachner et al. [56] als erste die 
Strukturformel Mo5Si3 erwähnten. Allerdings besaßen die von ihnen hergestellten Proben 
einen Kohlenstoffgehalt von ca. 2 Atom-%, so dass sie an Stelle der tetragonalen die später 
beschriebene C-stabilisierte Nowotny-Phase setzten. Ab 1955 bewiesen dann Forschergrup-
pen um Aronson, Dauben und Amberg die Existenz der tetragonalen Mo5Si3-Phase und be-
stimmten Kristallstruktur und Gitterparameter [53,56,64]. Abb. 2.9 zeigt die Elementarzelle 
der tetragonalen Mo5Si3-Phase, die aus 20 Mo-Atomen und 12 Si-Atomen besteht [67,72]. 
Chu et al. [72] haben an Einkristallen die Schubmoduli entlang der Gitterebenen untersucht 
und den geringsten Schubmodul mit Gmin = 110 GPa entlang der (001)-Ebene in alle Richtun-
gen, an der (100)-Ebene in [001]-Richtung und an der (110)-Ebene in [001]-Richtung gemes-
sen, so dass die letzteren beiden Systeme wahrscheinlich die Gleitsysteme in Mo5Si3 sind, da 
hier auch der Burgers-Vektor am kürzesten ist. Dagegen geben Kieback et al. [12] als bevor-
zugte Gleitebenen bei der plastischen Deformation, die oberhalb von 1200 °C eintritt, die 
{1100}- und {2311}-Ebenen an. 
Die Enthalpie wird für 25 °C mit H = -280 kJ mol-1 bis -310 kJ mol-1 angegeben und steigt auf 
248 kJ mol-1 am Schmelzpunkt von 2180 °C [75-77]. Die freie Enthalpie G sinkt im gleichen 
Temperaturbereich von -364 kJ mol-1 auf -1510 kJ mol-1, während sich die spezifische Wär-
mekapazität cp von 206 J K-1 mol-1 auf 295 J K-1 mol-1 ändert [76]. 
 
Abb. 2.9: Elementarzelle von Mo5Si3;  
gelb Si-Atom, lila Mo-Atom [67,73] 
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Die Dichte von Mo5Si3 wird im Bereich von 7,8 - 8,248 g cm-3 angegeben [62,72,78,82], 
während der Wärmeausdehnungskoeffizient nach [82] bei 6,7 x10-6 K-1 liegt. Chu et al. [72] 
haben den Wärmeausdehnungskoeffizienten an Einkristallen in Abhängigkeit von der Gitter-
achse entlang der a-Achse zu αa = 5,2 x 10-6 K-1 sowie entlang der c-Achse zu 
αc = 11,5 x 10-6 K-1 gemessen. Aus diesen Werten bestimmten sie den Volumenausdehnungs-
koeffizienten 
 ca ααβ += 2 , (10) 
zu β = 21,9 x 10-6 K-1. 
Die Vickershärte von Mo5Si3 liegt im Bereich von 1170 - 1200 HV1.0 [72,78]. Die Bruchzä-
higkeit, die bei Raumtemperatur mittels Indenterversuch gemessen wurde, beträgt zwischen 2 
und 2,5 MPam1/2, der Elastizitätsmodul in Abhängigkeit von der Belastungsrichtung innerhalb 
des Kristallgitters zwischen Emin = 294 GPa entlang der [409]-Richtung und Emax = 364 GPa 
entlang der [110]-Richtung [72]. Des weiteren zeichnet sich Mo5Si3 durch eine hohe Kriech-
beständigkeit aus [12]. 
Wie bereits erwähnt, wurde die 
mit Kohlenstoff stabilisierte 
Mo5Si3-Phase, deren Elementar-
zelle in Abb. 2.10 dargestellt ist 
und die auch Mo≤5Si3C≤1 genannt 
wird, von Schachner 1954 erst-
mals beschrieben. Sie besitzt ein 
hexagonales Gitter mit 
D88-Struktur und wird bereits bei 
geringen Zusätzen von Kohlen-
stoff gefunden [56,67]. 
Die Eigenschaften der Nowotny-Phase sind bisher nicht umfassend publiziert worden. Ledig-
lich Zhu et al. [60] beschreiben das Hochtemperaturoxidationsverhalten an Luft von monolit-
hischem Mo≤5Si3C≤1 und seinen Kompositen. Bei Temperaturen oberhalb von 1200 °C ist das 
Oxidationsverhalten unzureichend für Hochtemperaturanwendungen, da innerhalb kurzer Zeit 
die Probe vollständig oxidierte. Die Zugabe von 2 Gew.-% Bor bzw. die Herstellung eines 
Verbundes aus SiC und Mo≤5Si3C≤1 führten zu einer signifikanten Verbesserung des Oxida-
tionsverhaltens. 
 
 
Abb. 2.10: Elementarzelle von C-stabilisiertem Mo5Si3; 
gelb Si-Atom, lila Mo-Atom [67,73] 
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MoSi2 in seiner tetragonalen Modifikation mit 
C11b-Struktur (Abb. 2.11) wurde 1907 von Hö-
nigschmid entdeckt und von Wedekind und 
Pintsch 1913 erstmals künstlich durch Heißpres-
sen hergestellt [53]. MoSi2 liegt in nahezu stö-
chiometrischer Zusammensetzung vor [53]. In der 
Beschreibung der verschiedenen Eigenschaften 
des Molybdändisilizids wird in der vorhandenen 
Literatur keine Unterscheidung zwischen tetrago-
nalem und hexagonalem MoSi2 gemacht. Aller-
dings beziehen sich die Autoren im Allgemeinen 
auf die Niedrigtemperaturphase, also auf das 
tetragonale MoSi2, da die hexagonale Modifika-
tion nur selten bei Raumtemperatur detektiert und 
beschrieben werden kann. 
Die Enthalpie H wird für Raumtemperatur zwischen -132 und -109 kJ mol-1 angegeben. Sie 
steigt auf 47 kJ mol-1 bei 2020 °C, während die freie Enthalpie von -138 auf -470 kJ mol-1 
sinkt [75-77]. 
Gleiten tritt in der C11b-Struktur des tetragona-
len MoSi2 bevorzugt entlang der dichtgepackten 
Ebenen {110} und {013} sowie entlang der E-
benen {010}, {001}, {023} auf [12,83-85]. Kie-
back et al. [12] geben {111} als weitere mögli-
che Gleitebene an. Für jede Gleitebene existie-
ren mehrere mögliche Gleitvektoren. Abb. 2.12 
stellt die möglichen Gleitvektoren für die Gleit-
ebene {103} vor [83]. Die Verfügbarkeit dieser 
Gleitsysteme mit relativ niedrigen Energien wie 
(103)<100>, (103)<331>, (110)<110> und 
(110)<331> ermöglicht plastisches Fließen auf-
grund von Gleiten bei erhöhten Temperaturen [16]. 
 
 
 
Abb. 2.11: Elementarzelle von α-MoSi2; 
gelb Si-Atom, lila Mo-Atom 
[67,73] 
 
Abb. 2.12: Beobachtete Gleitvektoren für 
die Gleitebene {103} des 
tetragonalen MoSi2 [83] 
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Die hexagonale MoSi2-Modifikation 
(Abb. 2.13) wurde von Svechnikov et al. 
erstmals 1971 als Hochtemperaturphase 
beschrieben, die aus der tetragonalen Pha-
se durch eine polymorphe Umwandlung 
bei 1900 °C als β-MoSi2 entsteht [53]. Die 
sonst nur bei hohen Temperaturen über 
1900 °C stabile hexagonale Phase kann 
aufgrund von Spannungen und Verunrei-
nigungen bei niedrigeren Temperaturen 
auftreten. Solche Spannungen finden sich 
hauptsächlich in Schichten aus Molybdän-
disilizid, z.B. dünnen Schichten und Plas-
maspritzschichten [12,65]. Während Liu et 
al. [86] angeben, dass sich β-MoSi2 in plasmagespritzten Proben bei ca. 840 °C irreversibel in 
die tetragonale Niedrigtemperaturphase umwandelt, geben Kieback et al. [12] an, dass die 
Phase auch bei Raumtemperatur beobachtet werden kann. 
β-MoSi2 tritt in der C40-Struktur auf. Diese unterscheidet sich zur C11b-Struktur des α-MoSi2 
durch die Stapelfolge der Atomlagen. Während bei der C11b-Struktur die Abfolge ABABAB 
für die {110}-Ebenen lautet, ist sie bei der C40-Struktur ABCABCABC für die hexagonalen 
Basisebenen {001} [36,65]. 
Tabelle 2.3 stellt das in der Literatur auffindbare Eigenschaftsprofil von MoSi2 zusammen. 
Der höheren Schmelzpunktwerte wurden bevorzugt in älteren Quellen publiziert [53,78]. Der 
Siliziumgehalt ist bei der Hochtemperaturmodifikation geringer als bei der tetragonalen Mo-
Si2-Phase [65]. Das Zellvolumen für beide MoSi2-Modifikationen wird mit 40,3 10-3 nm3 be-
zogen auf eine Formeleinheit MoSi2 angegeben [69].  
 
Abb. 2.13: Elementarzelle von β-MoSi2 (Hoch-
temperaturphase); gelb Si-Atom, 
schwarz Mo-Atom [67,73] 
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Tab. 2.3: Eigenschaften von MoSi2 
Eigenschaft Wert Ref. 
Schmelzpunkt [°C] 2020 - 2050 [5,53,78,90,94] 
Dichte [g/cm3] 6,25 - 6,33 [65,72,88,90,94,95] 
Elastizitätsmodul [GPa] 
bei 20 °C 
bei 1000 °C 
 
380 - 440 
350 
[10,36,87,95,103] 
 
 
Schubmodul [GPa] 190 [87] 
Kompressionsmodul [GPa] 210 [87] 
Poissonzahl 0,14 - 0,30 [72,87,102,103] 
Wärmeausdehnungskoeffizient [10-6 K-1] 
bei 20 °C 
bei 1000 °C 
bei 1200 °C 
bei 1600 °C 
 
7,5 - 9,4 
8,3 - 9,5 
9 
9,7 
[6,13,65,72,91,100] 
 
 
 
 
Wärmekapazität [J/gK] 
bei 20 °C 
bei 900 °C 
bei 1500 °C 
 
0,4263 
0,5358 
0,5994 
[65] 
 
 
 
Thermische Leitfähigkeit [W/cmK] 
bei 20 °C 
bei 100 °C 
bei 1100 °C 
bei 1200 °C 
 
0,635 
0,444 
0,285 
0,255 
[13,36,96] 
 
 
 
 
Wärmeleitfähigkeit [W/mK] 
bei 20 °C 
bei 500 °C 
bei 1000 °C 
bei 1400 °C 
 
49 - 63 
38 
30 
29 
[65,104] 
 
 
 
 
Spröd-Duktil-Übergang (BDT) [°C] 900 – 1200 [88,89,90,97,99] 
Bruchzähigkeit [MPa m1/2] 
bei T < BDT 
bei T > BDT 
 
2 - 4,7 
1 
[8,32,36,72,89,92] 
 
 
Biegefestigkeit [MPa] 140 – 280 [22,35] 
Härte 
Last 1000 g [kg/mm2] bei 20 °C 
                                    bei 1000 C 
HV0,1 bei 20 °C 
HV1,0 bei 20 °C 
 
900 
300 
1290 
1010 - 1160 
[36,79,92,98] 
 
 
 
 
Streckgrenze [MPa] bei 20 °C bis 1300 C 200-400 [16,101,103] 
Spezifischer elektrischer Widerstand 
[10-6 Ωcm] 
bei 20 °C 
bei 1500°C und 1600 °C 
 
 
21,5 
75 
[36,53,65,79] 
 
 
 
Zeta Potenzial [mV] 
bei pH = 3 
bei pH = 7 
bei pH = 11 
 
-35 bis 15 
-65 bis -35 
-95 bis –50 
[22,93] 
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2.3 Herstellung von Molybdändisilizid 
2.3.1 Herstellungsmethoden von MoSi2 
Der hohe Schmelzpunkt des Molybdändisilizids von 2030 °C verhindert dessen Herstellung 
durch konventionelle Schmelzverfahren, so dass MoSi2 mittels verschiedener anderer Herstel-
lungsmethoden synthetisiert wird. Einige Verfahren basieren auf der Herstellung zuerst pul-
verförmiger Körper, die in einem zweiten Schritt zu einem Formkörper kompaktiert werden 
(bspw. mechanisches Legieren mit anschließendem Heißpressen). Oft werden diese Pulver in 
der erwünschten Kornfraktion durch Aufmahlen eines bereits entstandenen Sinterkuchens und 
anschließende Sichtung erzeugt. Dieser Schritt ist notwendig, da dem Sinterkuchen noch ge-
wünschte Eigenschaften, bspw. geringe Porosität fehlen. Andere Verfahren erlauben die so-
fortige Herstellung eines endkonturnahen Körpers, z.B. die Schichtherstellung mittels CVD-
Verfahrens. Unterscheidungsmerkmal zwischen der Herstellung von Formkörpern und der 
Kompaktierung zu Formkörpern ist das Ausgangsmaterial. Während bei der Kompaktierung 
MoSi2 als Ausgangsstoff verwendet wird, kommen bei der Herstellung andere Materialien 
zum Einsatz. 
Die Produktion von MoSi2 kann mit den in Tabelle 2.4 vorgestellten Methoden erfolgen. In 
der Tabelle sind weiterhin einige charakteristische Eigenschaften der Verfahren und des Pro-
dukts aufgeführt. Die Unterscheidung zwischen Silizieren und CVD-Beschichtung liegt in der 
Auswahl des Substrates. Beim Silizieren wird Molybdän durch Diffusion von Silizium aus 
einer Si-haltigen Phase in MoSi2 umgewandelt. Beim CVD-Verfahren wird ein beliebiges 
Substrat durch chemische Reaktion von Molybdän und Silizium, die beide aus Gasphasen zur 
Verfügung gestellt werden, beschichtet. 
Das in der vorliegenden Arbeit verwendete MoSi2-Spritzpulver wurde nach der Methode von 
Scholl et al. [105-108] mittels mechanischen Legierens durch Hochenergiemahlen mit an-
schließendem drucklosen Sintern erzeugt. Während des Hochenergiemahlens werden Molyb-
dän und Silizium in einer Planetenkugelmühle in einer Inertgasatmosphäre gemahlen, wobei 
es zu Kaltverschweißungen, Brüchen und Wiederverschweißungen zwischen den beiden Ele-
menten kommt. Das wiederholte Partikelaufeinandertreffen führt zu hohen lokalen Energien, 
durch die zum Teil bereits während des Mahlens, vor allem aber während des anschließenden 
Sinterns, Diffusionsprozesse initiiert werden. Durch die Diffusion von Si in Mo entsteht zu 
erst Mo5Si3 und im Anschluss MoSi2. Nach Optimierung der Prozessparameter (bspw. Mahl-
dauer und Sintertemperatur) findet sich als Phase nur noch MoSi2. 
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Tab. 2.4: Herstellungsmethoden von MoSi2 
Herstellungsmethode Charakteristika Ref. 
Erschmelzen mittels Licht-
bogen 
Druck: ca. 50 kPa, Inertgasatmosphäre, lange Her-
stellungszeit und hoher Energiebedarf auf Grund 
langer Homogenisierungszeiten, neben MoSi2 An-
teil an Mo5Si3 
[1,25,26, 
109-112] 
Silizieren von Molybdän 
• Einpacksilizieren 
• Silizieren aus der 
Gasphase 
Substrat: Molybdän 
Einpacksilizieren: Pakete: 40Si-5NaF-55Al2O3 
Silizieren aus Gasphase: Prekursoren: Si2Cl6, SiCl4 
Siliziertemperaturen: 700 °C – 1200 °C 
Ausbildung eines Schichtsystems: Mo – Mo3Si – 
Mo5Si3 – MoSi2 
[28, 
113-119] 
Reaktives Sintern Exotherme Reaktion beim Sintern 
Ohne Druck: kaltgepresste Grünlinge; Sintertempe-
ratur: 1600 °C bis 1800 °C, ca. 3fach höhere Poro-
sität bei an Luft gesinterten Proben verglichen mit 
im Vakuum gesinterten Proben 
Mit Druck: kein Grünling notwendig, Sintertempe-
ratur 1300 °C bis 1600 °C (darunter keine Bildung 
von α-MoSi2), Druck: 20 MPa bis 40 MPa, Zu-
nahme der Dichte mit steigendem Druck und stei-
gender Temperatur 
[65, 
120-122] 
Synthese durch Verbrennen 
• selbstfortpflanzende 
Hochtemperatursyn-
these (SHS) 
• feldaktivierte 
Verbrennungssyn-
these (FACS) 
Komplette Aufschmelzung von Si in Reaktionszo-
ne, Benetzung von Mo mit flüssigem Si, Phasen-
bildung durch temperaturabhängige Festkörperdif-
fusion 
Prozess auch in Niederdruckatmosphäre durch-
führbar, nach Synthese reines MoSi2, 
Zündungstemperatur zwischen 1200 °C und 
1410 °C, bei durch HEM vorreagiertem Pulver: 
Zündungstemperatur: 670 °C,  
Abhängigkeit der Reaktionsgeschwindigkeit von 
Partikelgröße des Mo 
FACS: Anlegen eines elektrischen Feldes zum 
[123-130] 
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Starten der SHS, kombinierbar mit mechanischer 
Druckbeaufschlagung der Probe, dabei relative 
Dichten von über 99 % möglich 
Mechanisches Legieren 
u.a. Hochenergiemahlung 
(HEM) 
Nach Mahlzeit von über 14 h Reaktion von Mo 
und Si zu α-MoSi2 
Bei sehr geringer Mahlintensität keine Phasenbil-
dung nach 40 h, bei hoher Mahlintensität (HEM) 
bereits nach 1 h erste Phasenbildung von MoSi2, 
Phasenbildung durch Kaltverschweißung der Mo- 
und der Si-Partikel 
Bei HEM Gefahr der Kontamination des MoSi2-
Pulvers mit Eisen auf Grund des Herstellungspro-
zesses 
In Abhängigkeit von der Mahlenergie Phasenbil-
dung durch Diffusion (niedrige Energie ) oder 
durch SHS (hohe Energie) 
[108,123, 
131-134] 
Explosionssynthese Chemische Reaktion auf Grund eines explosionsar-
tigen Drucks auf die Ausgangsmaterialien, Entste-
hung von durchreagierten, teilweise durchreagier-
ten und nicht reagierten Zonen, Geschwindigkeit 
der Schockwelle: 2 km/sec 
[1,135] 
Erzeugung aus Dampfphase 
• CVD: Beschichtung 
von div. Substraten 
• CVI: chemische 
Dampfinfiltration 
• RVI: reaktive Infiltra-
tion 
CVD und CVI: mögliche Prekursoren: SiH4, 
SiH2Cl2, SiHCl3, SiCl4, MoF6, MoCl5, MoCl4 
CVD: Abscheidung je nach Prekursor bei Substrat-
temperaturen zwischen 80 °C und 350 °C bzw. bei 
Dampftemperaturen von 900 °C bis 1400 °C, 
Schichten mit Druckeigenspannungen 
RVI: Konvertierung von feinem Mo-Pulver in Mo-
Si2 durch Si-Dampf, Prekursor: SiCl4 + H2, Tempe-
ratur unter 1400 °C, Schichtsystem: Mo – Mo5Si3 –
 MoSi2 
[1,30,136,
137] 
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2.3.2 Herstellung von Formkörper aus MoSi2 (Kompaktierung) 
Zur Herstellung möglichst dichter, kompakter Formkörper ist bis auf wenige Ausnahmen 
(bspw. Erschmelzen durch Lichtbogen) eine Kompaktierung des pulverförmig vorliegenden 
MoSi2 notwendig. Dafür stehen unterschiedliche Verfahren vom Pressen über das Beschich-
ten mittels PVD oder Thermischen Spritzen bis zur Einkristallzüchtung zur Verfügung. Tabel-
le 2.5 gibt einen Überblick über die Kompaktierungsverfahren und zeigt einige wichtige Pro-
zessparameter und –eigenschaften auf. 
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Tab. 2.5: Kompaktierungsmethoden von MoSi2 
Kompaktierungs-
methode 
Charakteristika Ref. 
Heißpressen T = 1500-1900 °C, p = 20 MPa bis 90 °MPa, über 97,5 % 
Dichte, sinkende Bruchzähigkeit und Härte mit steigender 
Temperatur, beste mechanische Werte bei 1600 °C 
[13,102, 
138-140] 
Heißisostatisches 
Pressen (HIP) 
p = 200 MPa, T = 1650-1700 °C, Porosität 2 %, neben Mo-
Si2 auch Mo5Si3 an Korngrenzen 
[13] 
Druckloses Sintern T > 1100 °C, ab T = 1400 C nur MoSi2 als Phase, steigende 
Bildungsrate des MoSi2 mit sinkender Korngröße des Aus-
gangsmaterialien 
[65,141] 
Dünnschicht-
technik 
RF-Magnetronsputtern mit MoSi2-Target, nur amorphe 
Struktur mit Mo:Si = 1:2, R.F.-Leistung zwischen 0,5 und 
2,5 kW 
Laserbeschichtung aus Mo und Si Pulver bzw. aus MoSi2-
Pulver, Bildung einer Wärmeeinflusszone zwischen Schicht 
und Substrat, dendritisches MoSi2-Wachstum, Abhängigkeit 
der Bildung von α-MoSi2 und β-MoSi2 von der Arbeitstem-
peratur (zwischen 700 °C und 900 °C) 
[6,29, 
142-144] 
Thermisches 
Spritzen: Plas-
maspritzen 
Lamellarer Gefügeaufbau, Anteile von hex. MoSi2 und 
Mo5Si3 
VPS: beschichtbare Bauteilgröße durch Vakuumkammer 
beschränkt, geringe Porosität, niedriger Oxidgehalt, hohe 
Bruchzähigkeit, relative Dichte von über 97 % 
APS: hohe Porosität, hoher Oxidgehalt, Anteil an Mo5Si3 
zwischen 5 % und 8 %, 
[32, 
35-37, 
129,145, 
146] 
Einkristallzüch-
tung 
• Fließzonen-
Technik 
• Czochralski-
Technik 
Sehr hohe Dichte, definierte Gleitebenen, geeignet für die 
Ermittlung von Eigenschaften 
[87,88, 
147] 
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2.4 Verbundwerkstoffe auf Basis von Molybdändisilizid 
Auf Grund der ungünstigen mechanischen Eigenschaften des Molybdändisilizids, bspw. der 
geringen Bruchzähigkeit bei Temperaturen unterhalb von 900 °C und des niedrigen Kriech-
widerstandes bei mechanischer Belastung und Temperaturen oberhalb von 1200 °C, ist es für 
potenzielle Anwendungen von MoSi2, die neben Oxidationsbeständigkeit auch eine erhöhte 
mechanische Festigkeit benötigen, angebracht, MoSi2 mit geeigneten Verfestigungsphasen zu 
verstärken. Dabei können zwei Konzepte zum Tragen kommen: Das Verbundwerkstoffkon-
zept und das Legierungskonzept. Tabelle 2.6 gibt einen Überblick über mögliche Verfesti-
gungsarten und deren Einfluss auf die Eigenschaften Bruchzähigkeit, Hochtemperaturfestig-
keit und Kriechwiderstand. 
Tab. 2.6: Mechanismen der Eigenschaftsverbesserung in MoSi2 [12,16] 
Wirkung auf Eigenschaften Art der 
Verstär-
kungskom-
ponenten 
Abmessung 
der Verstär-
kungskom-
ponenten 
Einbrin-
gen der 
Verstär-
kungskom
ponenten 
Typische 
Systeme 
Hochtem-
peratur-
festigkeit 
Kriechwi-
derstand 
Bruchzä-
higkeit 
Spröde  
Nanopha-
sen 
30 – 500 nm 
(Partikel) 
Rasche 
Erstarrung
MoSi2-SiC Dispersi-
onsver-
festigung 
Verbessert Kann sich 
verschlech-
tern (Grö-
ße, Form) 
Spröde  
µm-Phasen 
1 x 50 µm 
(Whisker) 
Mischen 
(feucht) 
MoSi2-SiC Verfesti-
gung nach 
Mischungs-
regel 
Verbessert 
durch Ab-
bau der Be-
lastung über 
Whisker 
Verbessert 
(Riss-
brücken), 
Whisker 
„pullout“ 
Spröde 
Langfasern 
Durchmesser 
100 – 150 µm 
(Filamente) 
Spritzver-
fahren 
MoSi2-SiC Verfesti-
gung nach 
Mischungs-
regel 
verbessert Verbessert 
(Riss-
brücken) 
Duktile  
µm-Phasen 
200 – 400 µm 
(Partikel) 
Mischen MoSi2-Nb Duktilisie-
ren (nach 
Mischungs-
regel) 
Vermutlich 
verschlech-
tert 
Verbessert 
(Riss-
brücken) 
„pullout“ 
Duktile 
Langfasern 
Durchmesser 
500 µm 
(Filamente) 
Spritzver-
fahren 
MoSi2-Nb Mischungs-
regel 
Abhängig 
von Faser-
eigenschaf-
ten 
Verbessert 
durch Fa-
serpullout 
 
Jeng und Lavernia [4] untersuchen die thermodynamische Kompatibilität verschiedener mög-
licher Verfestigungsphasen mit MoSi2 und ihren Einfluss auf den Oxidationswiderstand. Als 
thermodynamisch kompatibel werden die Phasen SiC, TiC, TiB2 und Si3N4 eingestuft. Bis auf 
TiB2, das bei hohen Temperaturen mit dem Silizium des MoSi2 ein Borosilikat bildet, beein-
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flussen die drei weiteren Phasen die Oxidationsbeständigkeit nicht. Al2O3 fördert die Bildung 
von Mo5Si3 und gasförmigem SiO. Während des Oxidationsvorganges entsteht Aluminiumsi-
likat. Andere Phasen wie Nb, Ta, ZrB2, B4C, Y2O3, ZrO2 und Mullit sind nicht mit MoSi2 
thermodynamisch kompatibel, d.h. sie fördern die Bildung von weiteren Phasen im Komposit. 
Weiterhin beeinflussen sie die Oxidationsbeständigkeit negativ. 
Die Anzahl der publizierten Forschungsergebnisse über Verbundwerkstoffe und Legierungen 
auf Basis von MoSi2 ist sehr groß, daher werden in den Tabellen 2.7 und 2.8 nur einige aus-
gewählte Beispiele vorgestellt. Neben der Verfestigungsphase wird in Tabelle 2.7 ihr Anteil 
am Verbund, das Herstellungsverfahren des Formkörpers sowie die gemessenen Eigenschaf-
ten beschrieben. In Tabelle 2.8 sind die Eigenschaften einiger Legierungen dargestellt. Als 
vielversprechender Ansatz wird in der Literatur die Verstärkung von MoSi2 vor allem mit SiC 
und Al2O3 sowie die Legierung mit Aluminium angesehen. 
Tab. 2.7: Eigenschaften von Verbundwerkstoffen auf Basis von MoSi2 (im Vergleich zu 
monolithischem MoSi2) 
Verbundwerkstoff Herstel-
lungsverfah-
ren 
Eigenschaften Ref. 
MoSi2-20 Vol.-% SiC 
MoSi2-40 Vol.-% SiC 
 
Heißpressen Partikelverstärkung, Erhöhung des Kriech-
widerstandes im Bereich von 1100 °C bis 
1400 °C  
[148] 
MoSi2-5 bis 40 Vol.-% 
SiC 
Heißpressen Partikelverstärkung, steigende Vickershärte 
HV0,1 mit steigendem SiC-Gehalt, höchste 
Bruchzähigkeit bei 20 Vol.-% SiC  
[149] 
MoSi2-18 Vol.-% SiC HIP Whiskerverstärkung, Porosität 2 %, Verbes-
serung des Kriechwiderstandes im Bereich 
von 1200 °C bis 1500 °C, Erhöhung der 
Wärmekapazität und Erniedrigung des Wär-
meausdehnungskoeffizienten sowie der 
Wärmeleitfähigkeit 
[13, 
104] 
MoSi2-20 Vol.-% SiC Aufschläm-
mung + 
Heißpressen 
Whiskerverstärkung, erhöhte Biegefestigkeit 
(390 MPa) und erhöhte Bruchzähigkeit 
(5,5 MPa m1/2) 
[22] 
MoSi2-SiC SHS Partikelverstärkung, Phasen: nur MoSi2 und 
SiC, geringe Partikelgröße des SiC, steigende 
Bruchfestigkeit und Bruchzähigkeit mit zu-
nehmendem SiC-Gehalt  
[102, 
150] 
MoSi2-SiC VPS Faserverstärkung, Schichtporosität zwischen 
1 % und 3 %, Oberflächenrauheit Ra zwi-
schen 4 µm und 8 µm 
[96] 
MoSi2-SiC VPS Partikelverstärkung, Verbesserung der Härte 
HV, der Bruchzähigkeit und der Biegefestig-
keit 
[35] 
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MoSi2-Si3N4 Heißpressen 
APS 
Partikelverstärkung, Streckgrenze: Heiß-
pressen: 200 MPa, APS: 160 MPa, höhere 
Bruchdehnung bei APS-Probe 
[31] 
MoSi2-30 Vol.-% 
Si3N4 
Heißpressen Partikelverstärkung, Hohe Oxidationsbe-
ständigkeit bei 500 °C, Vickershärte HV0,2 
zwischen 750 und 940 (phasenabhängig), 
E-Modul: 290 GPa bei 20 °C und 270 GPa 
bei 970 °C 
[151] 
MoSi2-Al2O3 SHS Partikelverstärkung: Al2O3-Gehalte zwischen 
20 % und 80 %, für Komposit günstig: ähnli-
che Wärmeausdehnungskoeffizienten der 
beiden Materialien, Verringerung des elektri-
schen Widerstandes bei Erhöhung des Al2O3-
Anteils, Reduktion der Porosität durch Auf-
bringen eines Druckes von 3 MPa 
[20] 
MoSi2-Al2O3 IPS Partikelverstärkung: Plasmaspritzen unter 
Inertgasatmosphäre, nicht identifizierbare 
amorphe Phase an Grenzfläche zwischen 
MoSi2 und Al2O3 
[152] 
MoSi2-TiB2 VPS Partikelverstärkung, Verbesserung der 
Bruchzähigkeit und der Biegefestigkeit, Ver-
ringerung der Härte HV 
[35] 
MoSi2-20 Gew.-% TiC 
MoSi2-20 Gew.-% TiC 
+ 1 Gew.-% C 
Heißpressen Partikelverstärkung, Erhöhung der Bruchfes-
tigkeit, Zugabe von C führt zu weiterer Er-
höhung der Bruchfestigkeit 
[3] 
MoSi2-20 Gew.-% TiC 
MoSi2-40 Gew.-% TiC 
SHS Partikelverstärkung, Zündungstemperatur: 
1060 °C bis 1090 °C, 
Homogene Verteilung der beiden Phasen 
MoSi2 und TiC mit nur geringfügigen bzw. 
keinen Anteilen von Mo<5Si3C<1 und 
(Ti,Mo)Si2, feinkörniges TiC 
[153] 
MoSi2-10 Vol.-% Ta 
MoSi2-20 Vol.-% Ta 
VPS Erhöhung der Bruchzähigkeit um 200 % [32, 
154] 
MoSi2-Sc2O3 
MoSi2-Y2O3 
Heißpressen Bildung von kristallinen Mischsiliziden, Er-
höhung der Bruchfestigkeit und Verringe-
rung des E-Moduls bereits bei Zugabe von 
1 mol-% 
[155] 
MoSi2-20 Vol.-% Nb HIP Partikelverstärkung, HIP-Temperatur: kleiner 
1400 °C, Senkung des Schubmoduls bei 
30 °C, relative Dichte: max. 98 %, Senkung 
der Streckgrenze und der Kriechrate bei 
1100 °C bis 1300 °C 
[156, 
157] 
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Tab. 2.8: Eigenschaften von Legierungen auf Basis von MoSi2 
Legierung Herstellungs-
verfahren 
Eigenschaften Ref. 
MoSi2+2 Gew.-% C Heißpressen Bruchzähigkeit bei 800 °C: 5,5 MPa m1/2, bei 
1400 °C: 11,5 MPa m1/2 
[92] 
Mo0,5W0,5Si2 Heißpressen Whiskerverstärkung, Porosität 2 %, Verbesse-
rung des Kriechwiderstandes im Bereich von 
1200 °C bis 1500 °C 
[13] 
(Mo,W)Si2 SHS Stark heterogene Phasenbildung im Gefüge [158]
Mo(Si,Al)2 Heißpressen Vickershärte bei 1060 °C bis 1160 °C: 8 GPa 
bis 10 GPa, Bruchzähigkeit bei 1060 °C bis 
1160 °C: 2,55 MPa m1/2 bis 3,5 MPa m1/2 
[27] 
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3 Zielstellung 
In der vorliegenden Arbeit soll das Hochgeschwindigkeitsflammspritzen als thermisches 
Spritzverfahren für die Beschichtung von Substraten mit Molybdändisilizid etabliert werden. 
Mit diesem Verfahren können die Nachteile der Plasmaspritzverfahren (VPS – beschränkte 
beschichtbare Bauteilgröße; APS – hohe Porosität und hoher Oxidgehalt in der Schicht) ver-
mieden werden. 
Nach dem die prinzipielle Verarbeitbarkeit des MoSi2 mittels HVOF überprüft worden ist, 
soll mit Hilfe eines statistischen Versuchsplans eine Parameteroptimierung zur gezielten Ein-
stellung bestimmter Schichteigenschaften durchgeführt werden. Wichtigste zu untersuchende 
Eigenschaft ist dabei die Porosität. 
Falls im Einsatzfall die Schichten neben korrosiver auch mechanischer Beanspruchung ausge-
setzt sind, ist es sinnvoll, Verfestigungsphasen in das Spritzpulver zu integrieren. Daher wer-
den neben unverstärkten MoSi2-Schichten zu Vergleichszwecken auch mit SiC- und mit 
Al2O3-verstärkte Schichten hergestellt, um den Einfluss dieser Verfestigungsphasen festzu-
stellen. 
Als potenzielle Hauptanwendung von MoSi2-Schichten ist der Hochtemperaturoxidations-
schutz von Bauteilen zu sehen. Deshalb muss das Augenmerk bei der Charakterisierung die-
ser Schichten auf das Oxidationsverhalten bei hohen Temperaturen gelegt werden. Um dieses 
umfassen zu charakterisieren, werden Oxidationsversuche im Temperaturbereich von 500 °C 
bis 1500 °C durchgeführt. 
Neben den reinen Oxidationstests sollen Thermowechsel- und Thermoschockversuche durch-
geführt werden, um das Verhalten der MoSi2-Schichten bei wechselnder thermischer Belas-
tung, der sie auch bei Praxisanwendungen unterliegen, zu ermitteln. 
Als weitere Untersuchung ist ein Praxistest der mit MoSi2 beschichteten Proben in einer 
Müllverbrennungsanlage durchzuführen, um die Eignung der Schicht in einer möglichen An-
wendung zu prüfen. 
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4 Durchführung der Untersuchungen 
4.1 Versuchsplanung 
Die Untersuchungen werden in vier Blöcke gegliedert: 
1. Charakterisierung der gelieferten Spritzzusatzwerkstoffe, 
2. Schichtherstellung, Gefügecharakterisierung und Ermittlung von mechanischen 
Schichtkennwerten, 
3. Untersuchungen zum Oxidationsverhalten, 
4. Praxistest bei gekoppeltem Oxidations- und Korrosionsangriff. 
Das für die Schichtherstellung verwendete Molybdändisilizid-Pulver wurde vom Institut für 
Fertigungstechnik und Angewandte Materialforschung der Fraunhofer Gesellschaft, Außen-
stelle Pulvermetallurgie und Verbundwerkstoffe in Dresden in Anlehnung an die in Kap. 2.3.1 
beschriebene Methode nach Scholl [105-108] durch Hochenergiemahlen mit anschließendem 
drucklosen Sintern hergestellt. Das Pulver wird mittels Rasterelektronenmikroskopie, Rönt-
genfeinstrukturanalyse, Sauerstoffgehaltsmessung und Partikelgrößenanalyse charakterisiert. 
Die Schichtherstellung erfolgt mittels des thermischen Spritzverfahrens Hochgeschwindig-
keitsflammspritzen (HVOF), wobei die Parameter nach der statistischen Versuchsplanung 
ausgewählt wurden. Die Verfahren des thermischen Spritzens sind in [159,160] ausführlich 
dargestellt. Ziel ist die definierte Herstellung von Schichten mit unterschiedlichen Porositäts-
gehalten, da nach der Auswertung der Literatur zu erwarten ist, dass die Porosität signifikan-
ten Einfluss auf das Oxidationsverhalten der Schichten haben wird. Im Oxidationstest und 
weiteren Untersuchungen soll der Einfluss der Porosität auf das Eigenschaftsprofil der MoSi2-
Schichten bestimmt werden. Die Schichtgefüge werden mit licht- und elektronenmikroskopi-
schen Verfahren, Röntgenfeinstrukturanalyse und Sauerstoffgehaltsmessungen analysiert. 
Zudem werden die mechanischen Kennwerte Oberflächenrauheit und Mikrohärte bestimmt. 
Als für die Anwendung von Molybdändisilizidschichten im Hochtemperaturbereich relevan-
teste Systemeigenschaft wird das Oxidationsverhalten bei unterschiedlichen Temperaturen im 
Bereich von 500 °C bis 1500 °C untersucht. Dafür kommen thermogravimetrische Methoden, 
Thermowechselfestigkeitstests und Thermoschockversuche zum Einsatz. 
In Zusammenarbeit mit der Firma Babcock-Borsig Power Environment GmbH, Gummers-
bach, wird ein Praxistest in einer Hausmüllverbrennungsanlage durchgeführt, um die Korrosi-
onsbeständigkeit der MoSi2-Beschichtungen in einer möglichen Anwendung zu prüfen. 
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4.2 Versuchsdurchführung 
4.2.1 Herstellung der Proben 
Die Molybdändisilizidschichten werden mit einem Brenner des Typs Diamond Jet der Firma 
Sulzer Metco durch Hochgeschwindigkeitsflammspritzen auf Substraten aus C45N erzeugt. 
Als Spritzpulver stehen Molybdändisilizid- bzw. MoSi2+X-Pulver zur Verfügung. Die Her-
stellung dieser Pulver ist bereits ausführlich in [161-163] beschrieben. 
Die Methodik der statistischen Versuchsplanung ist zur Spritzparameteroptimierung beim 
thermischen Spritzen etabliert [96,145,164-168]. Um den Einfluss einiger wichtiger Spritzpa-
rameter beim Hochgeschwindigkeitsflammspritzen festzustellen, erfolgt die Beschichtung 
nach einem faktoriellen statistischen Versuchsplan des Typs 24 mit zwei Versuchen im Zent-
ralpunkt nach [169] (Tab. 4.1 und Tab. 4.2). 
Tab. 4.1: Minimal- und Maximalwerte der im statistischen Versuchsplan variierten Para-
meter inklusive Zentralpunkt 
Spritzparameter Minimum Maximum Zentralpunkt 
Propangasfluss [Skalenteile] 34 40 37 
Sauerstofffluss [Skalenteile] 36 44 40 
Druckluftfluss [Skalenteile] 48 58 53 
Spritzabstand [mm] 150 300 225 
 
Tab. 4.2: Statistischer Versuchsplan zur Erzeugung von hochgeschwindigkeitsflammge-
spritzten MoSi2-Spritzschichten 
Versuch Propangasfluss 
[Skalenteile] 
Sauerstofffluss 
[Skalenteile] 
Druckluftfluss 
[Skalenteile] 
Spritzabstand 
[mm] 
SV1-1 40 36 48 150
SV1-2 34 44 48 300
SV1-3 37 40 53 225
SV1-4 40 36 58 150
SV1-5 34 36 48 150
SV1-6 34 44 48 150
SV1-7 37 40 53 225
SV1-8 40 36 48 300
SV1-9 34 36 58 300
SV1-10 34 44 58 150
SV1-11 40 44 58 300
SV1-12 40 44 58 150
SV1-13 34 44 58 300
SV1-14 40 44 48 150
SV1-15 40 36 58 300
SV1-16 34 36 58 150
SV1-17 34 36 48 300
SV1-18 40 44 48 300
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Das zylindrische Substrat mit dem Durchmesser d = 40 mm und der Höhe h = 10 mm wird 
gemäß DIN EN 13507 und DIN EN ISO 11126 vor dem Beschichtungsvorgang vorbehandelt 
[170,171]. Um eine Vergleichbarkeit zwischen den Schichten zu erreichen, wird eine Min-
destschichtdicke von 100 µm gefordert. Nur wenn die als maximal bestimmte Anzahl von 25 
Brennerüberläufen nicht ausreicht, um diese Schichtdicke zu erreichen, wird der Spritzprozess 
abgebrochen und der Versuch geht mit der geringeren Dicke in den Versuchsplan ein. Für die 
in Tabelle 4.2 aufgeführten Spritzversuche mit einem Spritzabstand von 300 mm und einem 
Minimum des Propangasflusses war auch nach 25 Brennerübergängen die Schichtdicke von 
100 µm noch nicht erreicht. Bei einer dieser Schichten (SV1-13) war zudem die Schichtdicke 
nach 25 Brennerüberläufen so gering, dass diese Schicht nicht mehr weiter charakterisiert 
werden konnte. Es lässt sich also als erstes Ergebnis folgern, dass eine Kombination aus mi-
nimalen Propangasfluss (34 Skalenteile) und maximalen Spritzabstand (300 mm) ungeeignet 
für das Spritzen von MoSi2 mittels Diamond Jet ist. Die Ursache für die ungenügende 
Schichtdicke liegt in dem zu geringen Wärmeeintrag in das Pulverpartikel, kombiniert mit der 
langen Flugzeit auf Grund des großen Spritzabstandes. So ist das Partikel bereits wieder ab-
gekühlt, wenn es auf das Substrat bzw. auf die bereits haftende Schicht auftritt, von der es 
abprallt und dabei erosiv wirkt. 
Die Auswertung des Versuchsplanes ist in Kap. 5.1.2 beschrieben. Damit ergibt sich die Mög-
lichkeit, den Porositätsanteil in den Schichten so einzustellen, dass dieser für die Oxidations-
versuche variiert und als Vergleichsparameter eingesetzt werden kann. Die so erzeugten 
Schichten werden für die folgenden Oxidationstests vom Substrat abgelöst. 
Bei den zu Vergleichszwecken ebenfalls mit dem Diamond Jet-Brenner erzeugten Komposit-
Schichten aus MoSi2 und SiC bzw. Al2O3 erfolgt eine Parameteroptimierung und anschlie-
ßend die Erzeugung von Schichten mit möglichst geringer Porosität. 
 
4.2.2 Untersuchung der Ausgangsmaterialien und der Oxidationsproben 
4.2.2.1 Ermittlung von Gefüge und Struktur 
Für die Untersuchung von Gefüge und Struktur der Spritzzusatzwerkstoffe sowie der Spritz-
schichten werden sowohl Verfahren eingesetzt, die eine metallographische Schliffpräparation 
benötigen, als auch Methoden, für die Materialien im Ausgangszustand erforderlich sind. Um 
die Spritzzusatzwerkstoffe mittels HVOF gut verarbeiten zu können, muss der Spritzzusatz-
werkstoff in einer geeigneten Kornfraktion vorliegen. Diese wird durch eine Partikelgrößen-
analyse mit dem Laserdiffraktometer H0392 durchgeführt. Sowohl an den Spritzpulvern als 
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auch an den Spritzschichten wird der Sauerstoffgehalt mit einem Sauerstoff-
Stickstoffanalysator TC463 nach dem Prinzip der Heißgasextraktion bestimmt, wobei bei den 
Spritzschichten eine Unterscheidung zwischen Schichtinnerem und Schichtoberfläche durch-
geführt wird. Nur bei dem Kompositmaterial aus MoSi2-Al2O3 kann aufgrund des im Alumi-
niumoxid bereits vorhandenen Sauerstoffs dieses Messverfahren nicht angewendet werden. 
Die metallographische Schliffpräparation wird an den Spritzpulvern durchgeführt, um deren 
Morphologie und ihr Gefüge licht- und rasterelektronenmikroskopisch erfassen zu können. 
Die Spritzschichten werden gemäß Merkblatt DVS 2310-1 metallographisch präpariert [172]. 
In der Arbeit wurden nur Querschliffe verwendet und im Lichtmikroskop (LiMi) des Types 
PME 3, welches zur digitalen Bildaufnahme mit einer Farb- oder einer s/w-CCD-Kamera so-
wie einem Bildanalysesystem (Proimage und Image C) kombiniert wird, charakterisiert. Das 
Lichtmikroskop PME 3 wird in Verbindung mit dem Bildanalysesystem auch zur Bestim-
mung der Schichtdicke gemäß DIN EN ISO 1463 [173] genutzt. Des Weiteren werden Ras-
terelektronenmikroskope (REM) des Typs Jeol JSM-840A bzw. LEO 1455 VP verwendet. 
Somit sind qualitative Aussagen zur Gefügeausbildung, zur Verteilung von Verfestigungspha-
sen sowie bei oxidierten Proben zur Ausbildung von Oxidschichten und Zerfallsprodukten 
möglich. An die Rasterelektronenmikroskope ist zur Elementbestimmung in den Spritzzu-
satzwerkstoffen und Schichten mittels energiedispersiver Röntgenmikrobereichsanalyse 
(EDX) eine Einheit EDISON, Getac, gerätetechnisch angekoppelt. 
Der Porenanteil und bei MoSi2-SiC-Schichten der Anteil der Verfestigungsphase SiC - bei 
Aluminiumoxid war die Größe der Verstärkungspartikel zu gering – wird vollautomatisch mit 
dem Gerät Quantimet 570C erfasst. Das System arbeitet nach dem Prinzip der Grauschwel-
lendifferenzierung, d.h. alle Grauwerte, die einen bestimmten Grauwert zur Farbe Schwarz 
hin überschreiten, werden als Pore gewertet. Bei SiC-Verstärkung werden ein unterer und ein 
oberer Schwellenwert festgelegt. Pro Probenquerschliff werden 10 Messungen durchgeführt, 
wobei ein konkreter Zahlenwert sowie die Standardabweichung bestimmt werden. 
Sowohl das Rasterelektronenmikroskop als auch das Stereomikroskop gekoppelt mit digitaler 
Bildspeicherung über CCD-Kamera werden zur Untersuchung von Kornform der Spritzzu-
satzwerkstoffe, von Bruchflächen, von Schichtoberflächen und von bei der Oxidation entstan-
den Produkten, bspw. Oxidwhiskern, verwendet. 
Die Phasenzusammensetzung der Spritzzusatzwerkstoffe und der Schichten vor und nach der 
Oxidation wurde durch Röntgenfeinstrukturanalyse (XRD) an einem Siemensdiffraktometer 
D5000 mit θ - 2θ-Anordnung ermittelt. Die Röntgenbeugungslinien geben Auskunft über die 
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Phasenzusammensetzung im vom Röntgenstrahl angeregten Probenvolumen. Die Messung 
erfolgt in Winkelbereichen von minimal 15 ° bis maximal 130 ° bei Schrittweiten zwischen 
0,02 ° und 0,05 °. Die Eindringtiefe der Röntgenstrahlung in die Oberflächenschicht ist ab-
hängig vom Schwächungskoeffizienten µ und dem Weg der Strahlung durch die Schicht. Ab-
bildung 4.1 zeigt die Intensitätsfraktionen für µ = 0,074 µm-1 (das entspricht MoSi2), 
µ = 0,0496 µm-1 (MoO3) und µ = 0,0077 µm-1 (SiO2). Im Falle von MoSi2 können dabei Pha-
sen ab einer Tiefe von 5 µm nur noch mit 15 % ihrer maximalen Intensität nachgewiesen 
werden. Um tiefer in der Schicht befindliche Phasen zu detektieren, ist es daher notwendig, 
das Schichtgefüge neben XRD durch Rasterelektronenmikroskopie (REM) gekoppelt mit e-
nergiedispersiver Elementanalyse (EDX) zu charakterisieren. 
Die transmissionselektronenmikroskopischen Studien (TEM) konzentrieren sich auf die Un-
tersuchung der Struktur der bei den Hochtemperaturoxidationsversuchen (T = 1500 °C) ent-
stehenden Oxidschicht. Nach dem Trennen der Schichtlängsschnitte erfolgt zunächst ein me-
chanisches Schleifen. Anschließend wird die Schicht mittels Ionenstrahlätzen bei folgenden 
Parametern auf eine Dicke kleiner 200 nm abgedünnt: Trägergas Argon, Einstrahlwinkel 5 °, 
Spannung 4 keV. Die TEM-Untersuchungen werden an einem 200kV-Transmissions-
elektronenmikroskop des Typs Hitachi H8100 durchgeführt, wobei neben Aufnahmen auch 
Elektronenbeugungsbilder erstellt werden. 
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Abb. 4.1: Informationstiefe der Röntgenfeinstrukturanalyse (2 θ = 45°,  
Cu-Kα-Strahlung) 
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4.2.2.2 Mechanische Werkstoffprüfung 
Das Verständnis des Oxidationsverhaltens kann durch die Kenntnis von mechanischen Kenn-
werten der Spritzschichten wie Härte und Oberflächenrauheit ergänzt werden. Des Weiteren 
ist es denkbar, dass sich Korrelationen zwischen den mechanischen Kennwerten und einer 
möglichen Gefügeveränderung aufgrund der Oxidation ergeben. 
Die Härtemessungen erfolgen nach entsprechenden Normen und Merkblättern [172,174,175] 
an Querschliffen der MoSi2-Schichten. Dabei ist nach dem DVS-Merkblatt 2310-1 [172] zu 
beachten, dass an Spritzquerschliffen nur Härtemessungen im Kleinlastbereich und im Mik-
rohärtebereich vorgenommen werden und dass auf Grund des im Allgemeinen heterogenen 
Schichtgefüges die gemessenen Härtewerte lediglich eine begrenzte Aussagekraft besitzen. 
Sie können also nur eingeschränkt als spezifische Kenngröße gewertet werden. An den Mo-
Si2-Schichten werden Mikrohärtemessungen mit einer Prüflast von F = 0,4903 N, d.h. 
HV0,05, und einer Prüfzeit von 15 s beaufschlagt. Die Mikrohärte ist aus der entstandenen 
plastischen Verformung der Schicht bestimmbar. Pro Probe werden 8 Messwerte aufgenom-
men. Das verwendete Messsystem ist ein Micromet 1 mit einer Diamantspitze nach Vickers. 
Die Oberflächenrauheit der Schichten wird mit einem elektrischen Tastschnittgerät T4000 
gemessen. Die ermittelten Kenngrößen sind die arithmetische Mittenrauheit Ra, die Zehn-
punkthöhe Rz und die maximale Rautiefe Ry (früher Rmax) gemäß [176-178]. Die Grenzwel-
lenlänge betrug l = 2,5 mm und die Gesamtmessstrecke 12,5 mm. Jede Probe wurde zehnmal 
vermessen. 
4.2.2.3 Oxidationsverhalten und Temperaturbeständigkeit 
4.2.2.3.1 Oxidationsuntersuchungen mittels Thermogravimetrie 
Für die Oxidationsversuche an vom Substrat abgelösten unverstärkten und verstärkten Mo-
lybdändisilizidschichten wird eine Simultanthermoanalyseeinheit des Typs STA 409C ver-
wendet. Messgröße ist die Masseänderung der Schicht in Abhängigkeit von der Zeit. Die bei 
den Oxidationsversuchen variierten Parameter sind zum Einen der Porositätsanteil der Schicht 
vor dem Versuch als charakteristische Schichteigenschaft und zum Anderen die anlagenseitig 
einstellbaren Parameter Temperatur im Bereich von 500 °C bis 1500 °C, Aufheizrate von 
1 Kmin-1 bis 50 Kmin-1 und Haltezeit von 1 h bis maximal 1000 h. Um die Oxidation zu be-
schleunigen, strömt Druckluft mit einer Durchflussrate von 100 cm3min-1 durch den Ofen. 
Die Prüftemperatur von 500 °C wird gewählt, um das Oxidationsverhalten der Schichten bei 
niedrigen, für die sogenannte „Pestoxidation“ typischen Temperaturen zu untersuchen 
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[115,179,180]. Um den Einfluss der Schichtporosität auf das Oxidationsverhalten zu ermit-
teln, werden Schichten mit unterschiedlichen Porenanteilen getestet. Eine Variation der Prüf-
dauer lässt Rückschlüsse auf die Oxidationskinetik zu. 
Temperaturen um 1000 °C bis maximal 1200 °C bei Nicrofer 6025 HT sind ein häufiger 
Einsatzbereich von Nickelbasislegierungen, die ein Kandidat für die Substitution mit MoSi2 
sind [14,181-183]. Um den Einfluss der Verweildauer in dem bzgl. der dort auftretenden 
Pestoxidation kritischen Temperaturbereich von ca. 300 °C bis 700 °C auf die Oxidation bei 
höheren Temperaturen zu ermitteln, wird die Aufheizrate bei Versuchen mit einer Prüftempe-
ratur von 1000 °C variiert. Die Prüfzeit für das Langzeitoxidationsverhalten bei 1000 °C be-
trägt 1000 h. 
Klassische Einsatztemperaturen von Formkörpern aus MoSi2, wie bspw. Heizleitern, sind 
Temperaturen um 1500 °C oder höher, so dass für die Hochtemperaturoxidationsversuche 
eine Temperatur von 1500 °C gewählt wird [9,10,14,48]. Die Prüfdauer wird bis maximal 
100 h variiert. 
4.2.2.3.2 Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchung 
Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchungen werden an vom Substrat abgelösten Schichten 
in Muffelöfen bei Arbeitstemperaturen von 1200 °C und 1500 °C durchgeführt. Die Be-
schickung des Ofens erfolgt bei Raumtemperatur, worauf das in Abb. 4.2 abgebildete Tempe-
ratur-Zeit-Programm durchlaufen wird. Nach dem Versuch wird die Probe gewogen und 
lichtmikroskopisch sowie röntgenographisch mittels XRD untersucht. 
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Abb. 4.2: Temperatur-Zeit-Programm der Temperaturwechselfestigkeitsversuche 
(AT = Arbeitstemperatur) 
Kapitel 4 Durchführung der Untersuchungen 44
4.2.2.3.3 Thermoschockverhalten 
Das Thermoschockverhalten von thermisch gespritzten Schichten wurde bereits häufiger un-
tersucht, allerdings hingen die gewählten Versuchsparameter wie Ofentemperatur stark von 
dem gewählten Spritzzusatzwerkstoff und der ins Auge gefassten Anwendung ab [184-193]. 
Die Untersuchung des Thermoschockverhaltens der Molybdändisilizid-Schichten wird in An-
lehnung an [194] durchgeführt. 
Die Schichtoberflächen werden vor dem ersten Thermoschockversuch abgeschliffen, um zum 
Einen eine anwendungsnahe Oberfläche zu erreichen und zum Anderen einen möglichen Ein-
fluss der Oberflächenrauheit auf das Ergebnis zu vermeiden. Anschließend erfolgt eine fünf-
minütige Reinigung im Ultraschallbad mit Alkohol als Reinigungsmittel, um Schleifreste zu 
entfernen. Zum Vergleich werden auch Tests mit ungeschliffenen Proben durchgeführt. 
Die Proben werden in einen auf 800 °C bzw. 1000 °C erhitzten Muffelofen positioniert, dort 
für 20 Minuten belassen und sofort im Anschluss in ein auf 20 °C temperiertes Wasserbad 
gegeben. Dort verbleiben die Proben 2 Minuten in ständiger Bewegung, bevor sie dem Was-
serbad entnommen und optisch begutachtet werden. Bei ausgewählten Proben wird das Ver-
halten der Schichten nach den einzelnen Zyklen zusätzlich lichtmikroskopisch und mit Rönt-
genfeinstrukturanalyse untersucht. 
4.2.2.4 Verhalten der MoSi2-Schichten bei gekoppeltem Oxidations- und Korrosionsangriff 
In einem Praxistest wurden unverstärkte Molybdändisilizid-Schichten mit einem geringem 
Porositätsanteil im Bereich von 1,85 % bis 2,1 % in einer Hausmüllverbrennungsanlage 
(K.V.A. Gamsen in der Schweiz) für zwei Monate getestet. Betreiber der Anlage, bei der es 
Probleme mit der Kesselkorrosion gibt, ist die Firma Babcock-Borsig Power Environment 
GmbH, Gummersbach. Die zylindrischen Proben (Durchmesser 40 mm, Dicke 10 mm) die 
nur auf einer Rundseite beschichtet waren, wurden dem Rauchgas in der Nähe der Kessel-
wand bei einer Gastemperatur von ca. 620 – 680 °C ausgesetzt. Die Rauchgasatmosphäre ist 
ein Gasgemisch aus verschiedenen Verbindungen wie Sauerstoff, Chloriden, Schwefelverbin-
dungen, Fluorwasserstoffen, Stickstoff sowie Kohlenmonoxiden und -dioxiden. Bei Röntgen-
feinstrukturuntersuchungen der Asche, die sich auf den Schichten gebildet hat, konnte u.a. 
auch bleihaltige Verbindungen festgestellt werden. 
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5 Ergebnisse und Diskussion 
5.1 Darstellung der Spritzzusatzwerkstoffe und -schichten im Zustand „as sprayed“ 
5.1.1 Darstellung der Spritzzusatzwerkstoffe 
Für die Herstellung unverstärkter Molybdändisilizid-Pulver stehen Molybdän mit einem Mo-
Gehalt > 99,5 % und Silizium mit einer Reinheit  99,9 % zur Verfügung. Nach der in [161] 
beschriebenen Herstellungsmethode durch HEM, druckloses Sintern und anschließendes 
Aufmahlen des Sinterkuchens liegen nur 40 % der Partikel in einer für das Hochgeschwindig-
keitsflammspritzen geeigneten Partikelgröße vor, so dass eine Sprühgranulierung notwendig 
ist. Das Pulver wird nach der Sprühgranulierung entbindert, durch eine Wärmebehandlung 
stabilisiert, aufgemahlen und auf eine Kornfraktion > 45 µm gesiebt. Abb. 5.1 stellt das Er-
gebnis der Partikelgrößenanalyse vor. Der mittlere Durchmesser der Spritzpartikel beträgt 
d50 = 6,25µm. 
Abbildung 5.2 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Spritzpulvers. Die durch 
die Sprühgranulierung entstandene runde Kornmorphologie der Partikel ist deutlich erkenn-
bar. Im Querschliff zeigt sich, dass das Pulver fast ausschließlich aus einer Phase besteht. 
Diese wird mit EDX als MoSi2 identifiziert. Die Röntgenfeinstrukturanalyse des Pulvers be-
stätigt dieses Ergebnis, da nur MoSi2 in seiner tetragonalen α-Modifikation detektiert werden 
kann (Abb. 5.3). Daraus lässt sich schließen, dass die in Kapitel 2.3 beschriebenen Diffu-
 
Abb. 5.1: Korngrößenverteilung des MoSi2-Spritzpulvers 
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sionsprozesse komplett abgelaufen sind, da kein Mo5Si3 wie bei dem im Anschluss diskutier-
ten MoSi2-SiC-Pulver gefunden wurde. Der Sauerstoffgehalt des Pulvers liegt bei 1,4 %. 
Um das Verbundpulver aus MoSi2-SiC herzustellen, wird nach dem Hochenergiemahlen 
20 Vol-% Siliziumkarbid (d50 = 11 µm) zugegeben und das Gemisch vor der Wärmebehand-
lung durch ein kurzzeitiges Mahlen homogenisiert [162,195]. Das MoSi2-SiC-Spritzpulver 
weist nach der abschließenden Sichtung folgende charakteristische Werte auf: d10 = 4,54 µm, 
d50 = 10,25 µm und, d90 = 17,60 µm. Der Sauerstoffgehalt des Pulvers beträgt 0,82 %. XRD-
Untersuchungen identifizieren als Phasen α-MoSi2, SiC und geringe Anteile an Mo5Si3. 
  
Abb. 5.2: MoSi2-Spritzpulver - links: „Haufwerk“, rechts: Querschliff (REM) 
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Abb. 5.3: Röntgenfeinstrukturanalyse des MoSi2-Spritzpulvers – Als einzige Phase ist 
α-MoSi2 vorhanden (Co-Kα-Strahlung) 
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Abbildung 5.4 stellt in REM-Aufnahmen die Kornmorphologie (links) und am Querschliff die 
Struktur des Spritzpulver vor. An den Punkten 1 bis 4 werden EDX-Analysen vorgenommen. 
Die Ergebnisse sind in Tabelle 5.1 dargestellt und bestätigen die Ergebnisse der Röntgenfein-
strukturanalyse. Die dunklen blockigen Körner mit einer glatten Oberfläche bestehen aus SiC. 
An den Analysepunkten 2 und 4 findet sich MoSi2, während an den helleren Flächen (Analy-
sepunkt 3) Mo5Si3 vorliegt. Es zeigt sich also, dass die Mo5Si3-Phase nur noch im Inneren der 
Körner existiert, während der äußere Rand aus MoSi2 besteht. XRD-Analysen während der 
Pulverherstellung bestätigen, dass zuerst Mo5Si3 und daraus dann MoSi2 entsteht, wie auf 
Grund der Diffusionskinetik von Si in Mo zu erwarten ist (s. Kapitel 2.3). Das vorliegende 
MoSi2-SiC-Spritzpulver konnte also noch nicht komplett zu MoSi2 durchreagieren. 
Tab. 5.1: EDX-Analyse des MoSi2-SiC-Spritzpulvers 
Phase Si [Atom-%] Mo [Atom-%] 
1 100 0 
2 63,7 36,3 
3 33,9 66,1 
4 69,1 30,9 
 
Wie beim MoSi2-SiC-Spritzpulver wird auch bei der Herstellung des MoSi2-Al2O3-Pulvers 
die Verfestigungsphase (15 Vol.-% Al2O3) nach dem Hochenergiemahlen zugeführt und an-
schließend das Gemisch homogenisiert. Allerdings ist das Aluminiumoxidpulver mit einem 
mittleren Durchmesser d50 =1 µm um eine Größenordnung kleiner als das Siliziumkarbidpul-
ver. Die Partikelgrößenanalyse liefert folgende Kennwerte des fertigen Spritzpulvers: Der 
mittlere Durchmesser beträgt d50 = 4,57 µm, d10 =1,24 µm und d90 = 12,90 µm. Auf Grund 
des bereits im Aluminiumoxid gebundenen Sauerstoffes wird auf eine Sauerstoffanalyse des 
  
Abb. 5.4: MoSi2-SiC-Spritzpulver - links: „Haufwerk“, rechts: Querschliff (REM), Punk-
te 1 bis 4 zeigen die Stellen der EDX-Analyse 
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Verbundpulvers verzichtet. Röntgenfeinstrukturanalyse weist α-MoSi2 als Hauptphase nach. 
Des Weiteren liegen Al2O3 als Korund und in sehr geringem Maße Mo5Si3 vor (Abb. 5.5). 
Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (Abb. 5.6) zeigen deutlich die feine Kornfrakti-
on des Pulvers sowie im Querschliff die Hauptphase MoSi2. Dagegen kann das Aluminium-
oxid nicht wie das SiC als alleinstehendes Partikel detektiert werden. Nur bei Flächen – bzw. 
Linien-EDX werden die Elemente Al und O im Verbund mit Mo und Si gefunden. 
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Abb. 5.5: Röntgenfeinstrukturanalyse des MoSi2-Al2O3-Spritzpulvers – 1 = α-MoSi2, 
2 = hex. Mo5Si3, 3 = Al2O3 (Cu-Kα-Strahlung) 
  
Abb. 5.6: MoSi2-Al2O3-Spritzpulver - links: Morphologie, rechts: Querschliff (REM) 
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Erst bei steigender Vergrößerung (Abb. 5.7) sind anhand der Kontrastunterschiede zwei ver-
schiedene Materialien erkennbar. In Korrelation mit den XRD- und EDX-Analysen lassen die 
rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen darauf schließen, dass sich die Alumini-
umoxid-Körner an das Molybdändisilizid anlagern. Die hellen Partikel in Abbildung 5.7 wer-
den als Al2O3-Körner identifiziert, während die dunkleren Bereiche aus MoSi2 bestehen. 
 
5.1.2 Darstellung der Spritzschichten im Zustand „as sprayed“ 
Für die im Rahmen des statistischen Versuchsplanes erzeugten MoSi2-Schichten geben die in 
Tabelle 5.2 aufgeführten Daten Auskunft über die ermittelten Wertebereiche der Schichtei-
genschaften, d.h., es sind der minimale und der maximale Mittelwert aller untersuchten 
Schichten aufgeführt. Die Unterscheidung bei den Sauerstoffgehalten an der Oberfläche und 
innerhalb der Schicht ist notwendig, um festzustellen, ob sich an der Oberfläche der Schicht 
mehr Sauerstoff anlagert als in der Schicht, da die Abkühlung nach dem Spritzvorgang beim 
Hochgeschwindigkeitsflammspritzen an Luft stattfindet. 
Tab. 5.2: Minimale und maximale Mittelwerte der Schichteigenschaften der im Rahmen 
des statistischen Versuchsplanes HVOF-gespritzten MoSi2-Schichten 
Schichteigenschaft Minimalwert Maximalwert 
Mittenrauheit Ra [µm] 3,0 4,3 
Zehnpunkthöhe Rz [µm] 19,0 27,8 
Maximale Rautiefe Rmax [µm] 22,1 33,6 
Porosität [%] 1,9 7,3 
Sauerstoffgehalt an der Schichtoberfläche [%] 4,5 8,2 
Sauerstoffgehalt in der Schicht [%] 2,9 4,4 
Mikrohärte HV0,05 770 1080 
 
  
Abb. 5.7: MoSi2-Al2O3-Spritzpulver (REM) 
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Der Sauerstoffgehalt in der Schicht ist um den Faktor 1,5 bis 2 geringer als der Sauerstoffge-
halt an der Schichtoberfläche und ist mit seinem Minimalwert von 2,9 % etwa doppelt so 
hoch wie der Sauerstoffgehalt im Spritzpulver (1,4 %), liegt aber damit in einem akzeptablem 
Rahmen. Mit neueren HVOF-Brennern wie dem JP5000-Brenner sowie geringer mit Sauer-
stoff kontaminierten Spritzzusatzwerkstoffen kann der Sauerstoffgehalt wahrscheinlich noch 
weiter gesenkt werden, so dass der Oxidgehalt dann nur noch unwesentlich höher als bei 
VPS-gespritzten Schichten sein wird, bei denen er knapp ein Prozent beträgt [65]. 
Die Auswertung des statistischen Versuchsplans mit dem Ziel der Ermittlung geeigneter Pa-
rameterfenster für die einzelnen Schichtcharakteristika, speziell für den Porositätsanteil, er-
gab, dass für fast alle Eigenschaften der Spritzabstand der dominierende Parameter ist. Die 
anderen variierten Spritzparameter beeinflussen die Eigenschaften nicht signifikant. Als Bei-
spiel für die Abhängigkeit der Eigenschaft von dem Spritzabstand sind in Abbildung 5.8 der 
Porositätsanteil und in Abbildung 5.9 die Zehnpunkthöhe Rz jeweils über den Spritzabstand 
aufgetragen. Sowohl die Porosität als auch die Zehnpunkthöhe Rz steigen mit dem Spritzab-
stand an, allerdings scheint bei der Porosität diese Abhängigkeit nicht linear zu sein, sondern 
folgt eher einer Polynomfunktion, da sie bei einem Spritzabstand von 225 mm so hoch wie 
bei einem Spritzabstand von 150 mm liegt. Erst bei einem Spritzabstand von 300 mm liegt sie 
deutlich höher. Diese Tendenz drückt sich auch in dem höheren Bestimmtheitsmaß der R2 der 
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Abb. 5.8: Abhängigkeit der Porosität vom Spritzabstand bei HVOF-gespritzten  
MoSi2-Schichten 
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polynomischen Trendlinie aus. Auch bei der Untersuchung der Zehnpunkthöhe ist das Be-
stimmtheitsmaß der polynomischen Trendlinie größer, allerdings nur geringfügig, so dass hier 
nur festzustellbar ist, dass die Oberflächenrauheit der Schicht mit dem Spritzabstand steigt. 
Beim Vergleich der Schichteigenschaften mit Literaturdaten für Formkörper aus MoSi2, dar-
unter auch VPS- und APS-gespritzte Schichten, fällt auf, dass die Literaturangaben stark 
schwanken. So liegen bspw. die Mikrohärten für monolithische MoSi2 zwischen 1320 und 
1350 HV bzw. bei 1290 HV0,1, für VPS-gespritzte MoSi2-Schichten im Bereich von 960 bis 
1290 HV0,05 und von 800 bis 1200 HV [36,62,65,79,152,196-198]. Für APS-Schichten wer-
den geringere Werte publiziert. So gibt Jansen [36] einen Wert von 700 HV0,05 an und 
begründet den geringeren Wert mit dem erhöhten Oxidanteil in der APS-gespritzten Schicht. 
Die härtesten im statistischen Versuchsplan erzeugten Schichten weisen also eine Mikrohärte 
auf, wie sie auch für VPS-Schichten angegeben werden. 
Auch bei der Angabe der optimalen Porosität schwanken die Werte je nach Autor und Spritz-
verfahren beträchtlich. So gibt Jansen [36] für APS-Schichten als geringste Porosität 5,5 % 
an, allerdings fand er bei anderen von ihm untersuchten APS-Schichten auch Porositäten von 
knapp 40 %. Bei VPS-Schichten kommt er auf eine optimale Porosität von 3,3 %, bei Schich-
ten die mit dem SPS-System (SPS = Shrouded Plasma Spraying, Plasmaspritzen mit Schut-
gas) gespritzt wurden, lagen die besten Werte bei 2,2 %. Dagegen gibt Westermann [65] für 
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Abb. 5.9: Abhängigkeit der Zehnpunkthöhe Rz vom Spritzabstand bei HVOF-gespritzten 
MoSi2-Schichten 
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VPS-Schichten als niedrigste Porosität 2,0 % an. Für RF-Plasmaspritzen (Radio Frequency 
Induction Plasma Spraying) sind Porositäten von über 10 % publiziert worden [199]. Vergli-
chen mit diesen Literaturangaben sind die mit dem Hochgeschwindigkeitsflammspritzen er-
zeugten Minimalwerte von ca. 2 % als sehr gut anzusehen. 
Abbildung 5.10 zeigt REM-Aufnahmen der Schichten mit der geringsten (links: SV1-4 - 
1,85 %) und mit der höchsten Porosität (rechts: SV1-2 – 7,30 %). Die höhere Porosität der 
rechten Schicht ist gut erkennbar. Auch die Oberflächenrauheit dieser Schicht ist höher als bei 
der links gezeigten. Der Zusammenhang, dass mit steigender Porosität die Oberflächenrauheit 
steigt, ist bei den im statistischen Versuchsplan untersuchten Proben allgemein gegeben. 
Um festzustellen, ob sich die Anteile der Phasen MoSi2 und Mo5Si3 sowie des Sauerstoffes 
über die Schichtdicke ändern, werden EDX-Linescans durchgeführt. Abbildung 5.11 zeigt das 
Ergebnis dieser Linescans am Beispiel der Schicht SV1-18, die den geringsten Sauerstoffan-
teil innerhalb der Schicht und eine mittlere Porosität aufweist. Das Gefüge und der Sauer-
stoffgehalt liegen über die Schichtdicke gleichmäßig vor, d.h. keine Phase liegt bspw. bevor-
zugt am Substrat vor. 
Zusammenfassend kann an Hand der Untersuchungsergebnisse im Rahmen des statistischen 
Versuchsplans festgestellt werden, dass sich Molybdändisilizid-Schichten gut mittels Hoch-
geschwindigkeitsflammspritzen abscheiden lassen. Die Eigenschaften der Schichten können 
in einem weitem Bereich eingestellt werden, wobei als ein Ergebnis des statistischen Ver-
suchsplans festzuhalten ist, dass der Spritzabstand den größten Einfluss auf die Schichteigen-
schaften besitzt. Ähnlich wie beim Vakuumplasmaspritzen sind dichte und oxidarme MoSi2-
Schichten, wie sie im Oxidationsschutz benötigt werden, herstellbar. 
  
Abb. 5.10: Im Rahmen des statistischen Versuchsplans erzeugte MoSi2-Spritzschichten, 
links: minimale Porosität, rechts: maximale Porosität (REM) 
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Für die in den Kapiteln 5.2 bis 5.7 beschriebenen Oxidationsuntersuchungen werden basie-
rend auf den Erkenntnissen aus dem statistischen Versuchsplan Schichten mit einem weit ge-
fächerten Porositätsniveau zwischen 2 % und 20 % Porenanteil erzeugt. An Hand der Schich-
ten mit minimaler und maximaler Porosität sollen im folgenden die Unterschiede in der Zu-
sammensetzung, die durch die gezielte Variation der Spritzparameter eingestellt werden kön-
nen, aufgezeigt werden. 
Abbildung 5.12 stellt die beiden MoSi2-Schichten mit minimaler (2 %) und maximaler (20 %) 
Porosität vor. Der höhere Porenanteil in der rechts abgebildeten Schicht mit 20 % Porosität ist 
klar erkennbar. Weiterhin ist deutlich sichtbar, dass der Hauptanteil in beiden Schichten aus 
einer Phase gebildet wird und weitere Phasen nur in geringem Maße erscheinen. Diese Phase 
wird mit EDX als MoSi2 identifiziert. 
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Abb. 5.11: EDX-Linescan einer hochgeschwindigkeitsflammgespritzten MoSi2-Schicht 
(SV1-18; REM) 
2 µm  2 µm  
Abb. 5.12: Für Oxidationsuntersuchungen hergestellte MoSi2-Schichten mit unterschied-
lichen Porositätsniveaus - links: Schicht mit 2 % Porosität; rechts: Schicht mit 
20 % Porosität (REM) 
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In der Abbildung 5.13 sind die Diffraktogramme der Röntgenfeinstrukturanalysen für beide 
Schichten gezeigt (oben minimale; unten maximale Porosität). In beiden Schichten findet sich 
als Hauptphase MoSi2 in seiner tetragonalen (α-) Modifikation (in Abb. 5.13 mit „1“ gekenn-
zeichnet). Als weitere MoSi2-Phase wird in beiden Schichten die Hochtemperaturmodifikati-
on (β-Modifikation) mit hexagonalem Gitter detektiert. Aufgrund der schnellen Abkühlung 
der Schichten während und nach dem Spritzprozess existiert die hexagonale MoSi2-Phase in 
den Schichten auch nach der Abkühlung auf Raumtemperatur. Ähnliche Beobachtungen wur-
den auch bei in Inertgasatmosphäre plasmagespritzten und in vakuumplasmagespritzten Mo-
lybdändisilizidschichten gemacht [35,36,65,152,]. In APS-Schichten konnte als MoSi2-
Modifikation lediglich die β-Phase gefunden werden [36]. 
Im Vergleich zu der Schicht mit hoher Porosität weist die Schicht mit niedriger Porosität ei-
nen höheren Anteil an β-MoSi2 auf. Weiterhin finden sich Molybdän und Mo5Si3 mit einem 
tetragonalen Gitter, während in der Schicht mit hoher Porosität Mo5Si3 in beiden Modifikati-
onen kein Molybdän detektiert wird. Ein möglicher Grund für dieses Phänomen sind die un-
terschiedlichen Spritzparameter, durch welche die Schicht mit hoher Porosität langsamer ab-
kühlt und somit mehr MoSi2 der β-Modifikation in die α-Modifikation umgewandelt wird. 
Dagegen verweilt die Schicht mit niedriger Porosität länger in einem mittlerem Temperatur-
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Abb. 5.13: Röntgenfeinstrukturanalyse der für die Oxidationsuntersuchungen verwendeten 
MoSi2- Spritzschichten mit minimaler (oben) und maximaler (unten) Porosität; 
1 = α-MoSi2, 2 = β-MoSi2, 3 = Mo, 4 = tetr. Mo5Si3, 5 = hex. Mo5Si3, (Cu-Kα-
Strahlung) 
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bereich, wodurch zum Einen eine erhöhte Oxidation von Mo5Si3 in röntgenamorphes Silizi-
umdioxid und Molybdän nach der von Zhu et al. sowie Natesan et al. [60,200] publizierten 
Gleichung 
 2235 353 SiOMoOSiMo +→+  (11) 
und zum Anderen eine Umwandlung des hexagonalen Mo5Si3 in die tetragonale Modifikation 
auftritt. 
Aufbauend auf den Erkenntnissen des Hochgeschwindigkeitsflammspritzens mit unverstärk-
tem Molybdändisilizid werden die Parameter für das HVOF-Spritzen mit den beiden Kompo-
sitpulvern MoSi2-SiC und MoSi2-Al2O3 für die nachfolgenden Oxidationsuntersuchungen so 
optimiert, dass Schichten mit geringer Porosität als signifikantem Schichtcharakteristikum 
und weiteren Eigenschaften mit akzeptablen Werten entstehen, d.h. die Porosität ist nicht das 
alleinige Auswahlkriterium. Die Eigenschaftsprofile der ausgewählten Schichten sind in Ta-
belle 5.3 zusammengefasst. Der Anteil des Siliziumkarbids in der Schicht liegt bei ca. 1 %. 
Tab. 5.3: Eigenschaftsprofile der für die Oxidationsuntersuchungen ausgewählten MoSi2-
SiC- und MoSi2-Al2O3-Schichten 
Schichteigenschaft MoSi2-SiC-Schicht MoSi2-Al2O3-Schicht
Mittenrauheit Ra [µm] 4,1 4,0 
Zehnpunkthöhe Rz [µm] 26,4 28,1 
Maximale Rautiefe Rmax [µm] 31,9 44,1 
Porosität [%] 4,3 6,0 
Sauerstoffgehalt an der Schichtoberfläche [%] 6,7 Nicht messbar 
Sauerstoffgehalt in der Schicht [%] 2,4 Nicht messbar 
Mikrohärte HV0,05 800 810 
 
Am Beispiel der MoSi2-SiC Schichten soll kurz erläutert werden, warum auch andere 
Schichteigenschaften bei der Auswahl der geeigneten Spritzparameter berücksichtigt werden. 
So ergeben die Messungen bei einigen nicht ausgewählten Schichten geringfügig geringere 
Porositäten, gleichzeitig liegt der Karbidanteil in der Schicht bei bis zu 8 %. Die Härte ist bei 
Werten zwischen 1000 und 1200 HV0,05 vergleichbar der Härte von VPS-gespritzten Schich-
ten [201]. Trotzdem sind diese Schichten auf Grund der in Abbildung 5.14 erkennbaren Feh-
ler nicht für eine Anwendung als Oxidationsschutz geeignet. Neben deutlich erkennbaren 
Spannungsrissen, die durch die nicht perfekte Einbettung der Karbide in die Matrix erzeugt 
werden, entstehen auch senkrechte Risse (Abb. 5.14). Diese Risse können die Oxidation des 
Schicht-Substrat-Verbundes extrem begünstigen. 
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In Abbildung 5.15 ist eine Schicht aus MoSi2-SiC dargestellt, die mit den Parametern ge-
spritzt wird, welche für die Oxidationsversuche als am günstigsten bewertet worden sind. Der 
gleichmäßige Aufbau der Schicht und der geringere Karbidanteil sind deutlich erkennbar. Die 
Anbindung des Karbides an die Matrix ist dagegen sehr gut. An der Grenzfläche zwischen 
Karbid und Matrix sind weder größere Poren noch Spannungsrisse erkennbar. Als Hauptphase 
lässt sich mittels EDX-Analysen MoSi2 identifizieren. Röntgendiffraktometrisch wird in der 
MoSi2-SiC-Schicht als Hauptanteil α-MoSi2 nachgewiesen. Geringe Anteile an β-MoSi2 und 
tetragonales Mo5Si3 sind ebenso wie SiC vorhanden. Die gleichen Phasen wurden von Wol-
fenstine et al. [202] bei vakuumplasmagespritzten MoSi2-SiC-Schichten gefunden. Allerdings 
war dort der Anteil an der hexagonalen β-MoSi2-Phase signifikant höher. 
Die MoSi2-Al2O3-Schicht mit den besten Ergebnissen aus der Gefügebeurteilung ist der Ab-
bildung 5.16 zu entnehmen. Auf Grund ihrer geringen Korngröße sind keine Aluminiumoxid-
partikel in der Schicht, die ein sehr heterogenes Gefüge aufweist, auffindbar. EDX-Analysen 
  
Abb. 5.14: MoSi2-SiC-Schichten, die aufgrund von Fehlern (Spannungsrissen) nicht für 
Oxidationstests geeignet sind (REM) 
  
Abb. 5.15: Mit dem Parametersatz erzeugte MoSi2-SiC-Schicht, der als am günstigsten für 
die Probenherstellung der Oxidationstests bewertet worden ist (REM) 
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über den gesamten Schichtquerschnitt weisen einen Aluminiumoxidanteil in der Schicht von 
ca. 3 % nach. In Abbildung 5.16 rechts ist eine große Anzahl an Phasen erkennbar. Diese 
werden mit röntgendiffraktometrischen Untersuchungen als α- und β-MoSi2, tetragonales und 
hexagonales Mo5Si3, Al2O3 in der Modifikation Korund sowie Mo identifiziert (Abb. 5.34 
Mitte). Mit den EDX-Analysen ist zusätzlich ein Eutektikum aus 55 Atom-% Silizium und 
45 Atom-% Molybdän auffindbar. Wie auch die Hochtemperaturmodifikation von MoSi2 ist 
dieses Eutektikum im Allgemeinen bis 1900 °C stabil und existiert aufgrund der hohen Ab-
kühlrate auch bei Raumtemperatur in den MoSi2-Al2O3-Schichten. 
 
  
Abb. 5.16: Mit dem Parametersatz erzeugte MoSi2-Al2O3-Schicht, der als am günstigsten 
für die Probenherstellung der Oxidationstests evaluiert ist (REM) 
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5.2 Oxidationsverhalten bei 500 °C 
Um das Oxidationsverhalten der Schichten und nicht der Verbunde zu prüfen, werden die 
jeweiligen Spritzzusatzwerkstoffe auf ein poliertes Stahlsubstrat gespritzt. Bedingt durch die 
glatte Oberfläche und die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten haften die 
Schichten nicht auf dem Substrat so dass die Schichten ohne Substrat für die nachfolgenden 
Untersuchungen zur Verfügung stehen. 
Die Prüfung des Oxidationsverhaltens bei 500 C erfolgt an unverstärkten und verstärkten Mo-
lybdändisilizid-Schichten thermogravimetrisch mittels einer Simultanthermoanalyseeinheit. 
Nach der Beschreibung der Oxidationskinetik an einem Beispiel werden der Einfluss der 
Schichtporosität, der Oberflächenrauheit und der Verstärkungsphasen auf den Oxidationsver-
lauf untersucht. 
5.2.1 Kinetik der katastrophalen Oxidation (Pestoxidation) 
Die Oxidationstests bei 500 °C von unverstärkten MoSi2-Schichten führen zu zwei typischen 
Verläufen der Oxidation, deren Masseänderungen über der Zeit in Abbildung 5.17 beispiel-
haft dargestellt sind. Dabei weist die MoSi2-NP genannte Schicht eine sehr geringe Porosität 
von 2 % und die MoSi2-HP bezeichnete Schicht eine extrem hohe Porosität von 20 % auf. 
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Abb. 5.17: Typische Verläufe der Masseänderung während der Oxidation bei 500 °C – 
MoSi2-NP: Schicht mit geringer Porosität (2 %); MoSi2-HP: Schicht mit hoher 
Porosität (20 %) 
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Diese Schichteigenschaft wird aufgrund der Literaturauswertung [117,203] bezüglich des 
Oxidationsverhaltens von gesintertem MoSi2 bei 500 °C gezielt so eingestellt, da zu erwarten 
ist, dass die Porosität einen signifikanten Einfluss auf das Oxidationsverhalten besitzt. Mit 
den Extremwerten soll sicher gestellt werden, dass sich Unterschiede im Oxidationsverhalten 
aufzeigen. Im folgenden werden die beiden Verläufe der Oxidation diskutiert. 
Oxidation mit großer Massezunahme (MoSi2-HP-Schicht) 
Die Masseänderung über der Zeit weist eine sinkende Steigung auf (Abb. 5.17). Dieses Ver-
halten lässt auf Diffusionsvorgänge durch eine ständig wachsende Oxidschicht schließen. Da-
durch kommt es zu einem selbstverlangsamenden Oxidationsvorgang. Nach dem Test liegt 
die Schicht vollkommen zerstört als ein grünliches Pulver vor. 
Dieser Vorgang ist aus der Literatur als sogenannte „Pestoxidation“ für monolithisches Mo-
lybdändisilizid bekannt und beschreibt den katastrophalen Zerfall eines Festkörpers in Pulver. 
Die Pestoxidation wird unabhängig vom Herstellungsverfahren bei MoSi2, u.a. auch bei Ein-
kristallen und durch Magnetronsputtern hergestellten Dünnschichten, beobachtet 
[1,4,109,112,180,204-207]. Für thermisch gespritzte Schichten liegen dagegen noch keine 
Untersuchungen vor. MoSi2 ist im Temperaturbereich von 400 °C bis 600 °C für die Pestoxi-
dation anfällig, da sich bei diesen Temperaturen noch kein schützender SiO2-Film auf der 
Oberfläche bildet. Thermodynamisch sind zwei Reaktionen möglich [1,82,109]: 
 )(4)(27)(2 2322 sSiOsMoOOsMoSi +→+  (12) 
 )(7)(7)(5 23522 sSiOsSiMoOsMoSi +→+  (13), 
aber die erste Reaktion ist auf Grund der geringeren freien Gibbs’schen Enthalpie energetisch 
wahrscheinlicher und führt zur Pestoxidation durch die gleichzeitige Oxidation des Molyb-
däns und des Siliziums. Weitere günstige Voraussetzungen neben der geeigneten Oxidations-
temperatur von 400 °C bis 600 °C sind für das Eintreten der Pestoxidation ein hoher Anteil an 
Mo5Si3 im Formkörper, da diese Phase die Oxidation beschleunigt, sowie Defekte wie Poren 
und Risse, wo die Oxidation bevorzugt beginnt [205]. Während der Pestoxidation entstehen 
simultan kristalline MoO3-Plättchen (Whisker) und amorphe SiO2-Cluster. Daneben finden 
sich noch Reste der ursprünglichen MoSi2-Kristalle im Werkstoff. Auf Grund der extremen 
Volumenvergrößerung (bis 250 %) nach Chou und Nieh [109]) vor allem während der Bil-
dung der sehr großen MoO3-Whisker entstehen große innere Spannungen, die schließlich zum 
Abplatzen und zum Zerfall des Werkstoffes in Pulver führen. Die Pestoxidation läuft am 
schnellsten bei 500 °C ab. 
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Abbildung 5.18 zeigt das Röntgendiffraktogramm des entstandenen Pulvers. Nur MoO3 wur-
de sicher identifiziert, MoSi2 ist nicht mehr auffindbar. Des Weiteren findet sich bei 
2 ϑ ≈ 29°ein Peak, der nicht eindeutig identifizierbar ist. Sowohl von Eisendisilizid (FeSi2) 
als auch von SiO2 in der Modifikation des Coesits befindet sich an dieser Stelle der stärkste 
Peak, während ihre weiteren charakteristischen Peaks sich mit MoO3-Peaks überlappen und 
daher nicht auffindbar sind. Coesit bildet die Hochdruckmodifikation des Siliziumdioxids und 
wird nur in Meteoritenkratern gefunden, da es bei Drücken unterhalb von 20 kbar und einer 
Temperatur von 500 °C nicht stabil ist. Im Falle von zu Pulvern zerfallenen MoSi2-Körpern 
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Oxid
 
MoO3
Si-Mo-O
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Abb. 5.19: Zu Pulver zerfallene MoSi2-HP-Schicht – links: Oxidarten, rechts: Zusammen-
setzung der Oxide, mit EDX bestimmt (REM) 
0
1000
2000
3000
4000
5000
6000
7000
8000
9000
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
2ϑ
In
te
ns
itä
t
1
1
1
1 1
1
1
1
1
1
1
1 12
1
11
1
1
 
Abb. 5.18: Röntgenfeinstrukturanalyse an der zu Pulver zerfallenen MoSi2-HP-Schicht mit 
hoher Porosität (20 %) – 1 = MoO3, 2 = nicht identifiziert (Cu-Kα-Strahlung) 
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wurde bisher nur SiO2 in amorpher Form detektiert [1,208]. Daher ist es wahrscheinlich, dass 
es sich bei dem Peak in Abb. 5.18 um FeSi2 handelt. Das Eisen stammt vom Stahlsubstrat und 
verbleibt während des Ablösens der MoSi2-Schicht an dieser. Während der durch die Oxidati-
on bei 500 °C durchgeführte Wärmbehandlung entsteht durch einen Siliziervorgang FeSi2. 
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen weisen mehrere unterschiedliche Elemente 
in dem Pulver nach (Abb. 5.19 und 5.20). Hauptsächlich finden sich agglomerierte und plätt-
chenförmige Gebilde, wie in Abbildung 5.19 links dargestellt. Mittels EDX-Analysen können 
die plättchenförmigen Bestandteile als MoO3 identifiziert werden. Daneben liegt MoO3 noch 
in ovaler Form vor (Abb. 5.19 rechts). Allerdings kommt diese Erscheinungsform nur selten 
vor. Die sehr heterogen wirkenden agglomerierten Gebilde bestehen aus Si, Mo und O. 
In der Literatur werden differierende Angaben bezüglich der Zusammensetzung der Agglo-
merate in der Art gemacht, dass einige Autoren von reinen SiO2-Clustern berichten, während 
andere ein Agglomerat von Molybdän- und Silziumoxiden fanden [109,112,115,179]. In Ab-
bildung 5.20 links ist ein solches Agglomerat beispielhaft dargestellt. Die plättchenförmigen 
MoO3-Oxide sind sehr gut erkennbar und bestätigen das Ergebnis der EDX-Untersuchung, in 
der im Cluster Molybdän gefunden wird. Abb. 5.20 rechts zeigt mehrere Molybdänoxide bei 
sehr hoher Vergrößerung. Die Oxide besitzen eine plättchenartige Form mit einer Dicke von 
weniger als 200 nm. 
Wie bereits beschrieben, sind Oxidationsreaktionen entsprechend den beiden Gleichungen 
(12) und (13) möglich, wobei sich das in Gleichung (13) entstandene Mo5Si3 weiter zu MoO3 
und SiO2 entsprechend 
 )(6)(1021)(2 23235 sSiOsMoOOsSiMo +→+  (14) 
zersetzt [200]. 
  
Abb. 5.20: Zu Pulver zerfallene MoSi2-HP-Schicht – links: Agglomeriertes Oxid, rechts: 
Plättchenförmige Oxide (REM) 
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Um die Kinetik der Pestoxidation bei HVOF-gespritzten MoSi2-Schichten genauer zu unter-
suchen und die Übertragbarkeit der Gleichung (12) auf die Spritzschichten zu verifizieren, 
wird die Oxidationszeit zwischen 10 h und 100 h variiert und die Schichtoberflächen der zwar 
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Abb. 5.21: Kinetik der Oxidation bei 500 °C – unterschiedliche Oxidationsdauern 
a)  b)  
c)  d)  
Abb. 5.22: Kinetik der Pestoxidation bei 500 °C – a) Oxidationszeit 10 h, b) Oxidations-
zeit 20 h, c) d) Oxidationszeit 50 h (LiMi) 
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bereits oxidierten, aber noch nicht komplett in Pulver zerfallenen Schichten mittels Lichtmi-
kroskopie und Röntgenfeinstrukturanalyse untersucht. In Abbildung 5.21 sind die Verläufe 
der Masseänderung für verschiedene Oxidationsdauern dargestellt. Der Verlauf der Masseän-
derung über die Zeit ist bei allen Kurven ähnlich, so dass von einer ausreichenden Reprodu-
zierbarkeit der thermogravimetrischen Oxidationstests ausgegangen werden kann. Die Ab-
weichungen sind durch kleine Schichtfehler wie Risse in den Oberflächen, die vor dem Oxi-
dationstest nicht detektiert werden konnten und für eine leicht beschleunigte Oxidation zu 
Beginn des Versuches verantwortlich sind, erklärbar. Dagegen sind die Steigungen der im 
Anschluss linearen Kurven nach der anfänglichen schnellen Oxidation sehr ähnlich. 
Die in Abbildung 5.22 gezeigten lichtmikroskopischen Aufnahmen zeigen den Verlauf der 
Oxidation. Nach 10 h Oxidationszeit (Abb. 5.22 a) sind kaum Oxidationsprodukte auf der 
Schichtoberfläche erkennbar. Nach einer Oxidationszeit von 20 h wirkt die Oberfläche bereits 
wesentlich rauer, und an der Kante sind die ersten MoO3-Whisker erkennbar. Nach 50 h ist 
die gesamte Oberfläche von einer dicken Oxidschicht bedeckt (Abb. 5.22 c, d), was vor allem 
an der Kante durch die Unregelmäßigkeit der gewachsenen Oxidschicht gut erkennbar ist. 
Obwohl die Oxidschicht die gesamte Oberfläche bedeckt, wächst sie unterschiedlich hoch, 
wodurch die Rauheit der Schicht stark ansteigt. 
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Abb. 5.23: Röntgenfeinstrukturanalyse an der MoSi2-HP-Schicht mit hoher Porosität 
(20 %) nach 20 h Oxidationszeit – 1 = α-MoSi2, 2 = MoO3, 3 = nicht identifi-
ziert, 4 = β-MoSi2 (Cu-Kα-Strahlung) 
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Aufgrund der lichtmikroskopischen Ergebnisse der oxidierten Flächen wird die Schicht, wel-
che 20 h oxidiert wurde, röntgendiffraktometrisch untersucht. Hier sind die ersten Oxidati-
onsprodukte sichtbar, aber der Zerfall in Pulver hat noch nicht eingesetzt. Abbildung 5.23 
stellt das ermittelte Diffraktogramm dar. α-MoSi2, MoO3 und wahrscheinlich die Verunreini-
gung mit FeSi2 liegen als Phasen in der Schicht vor. Dagegen findet sich weder Mo5Si3 noch 
β-MoSi2. Somit kann geschlussfolgert werden, dass sich β-MoSi2 aufgrund der Wärmebe-
handlung bei 500 °C in α-MoSi2 umwandelt. Dass auch zu diesem frühen Zeitpunkt der Oxi-
dation kein Mo5Si3 in der Schicht vorliegt, weist die Richtigkeit der Gleichung (12) auch für 
hochgeschwindigkeitsflammgespritzte MoSi2-Schichten nach. 
Auf Grund dieser Ergebnisse lässt sich das in Abb. 5.24 dargestellte von Chou und Nieh [209] 
entwickelte Ablaufschema der Pestoxidation von MoSi2-Einkristallen auch prinzipiell auf das 
Oxidationsverhalten von hochgeschwindigkeitsflammgespritzten Schichten übertragen. Bei 
Einkristallen beginnt die Reaktion später. Erst nach ca. 50 h Oxidation weist die Probenober-
fläche erste Zeichen der Pest auf. Zu Beginn der Oxidation diffundiert Sauerstoff in das Mo-
Si2 (Abb. 5.24 a), so dass sich eine Oxidschicht mit einer Zusammensetzung ähnlich Mo-Si-O 
bildet (Abb. 5.24 b). Aus dieser Schicht dampft MoO3 ab, während weiterhin O2 in den Werk-
stoff diffundiert, so dass sich unterhalb der Si-Mo-O-Lage ein weiterer sauerstoffreicher Be-
reich bildet (Abb. 5.24 c). Die Si-Mo-O-Schicht bildet die unterschiedlichen Oxide, wodurch 
eine relativ dichte SiO2(Mo)-Schicht entsteht (Abb.5 24 d). Durch die weitere Bildung von 
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Abb. 5.24: Schema der Pestoxidation in einem MoSi2-Einkristall [209] 
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voluminösen MoO3 entsteht Druck unter der Schicht. Diese wirft Blasen, die bei steigendem 
inneren Druck aufplatzen (Abb. 5.24 d, e). Damit entstehen die SiO2-Cluster und MoO3-
Whisker an der Oberfläche. Durch das Aufbrechen der im Bereich von 500 °C spröden SiO2-
Schicht kann wieder Sauerstoff durch das entstandene „Pestgebiet“ diffundieren und die Re-
aktion setzt sich neu fort. Im Gegensatz zu dem für Einkristalle entwickelten Schema finden 
sich bei den HVOF-gespritzten MoSi2-Schichten keine reinen SiO2-Cluster, sondern Cluster, 
in denen sich sowohl Silizium- als auch Molybdänoxide befinden. 
Oxidation mit geringer Massezunahme (MoSi2-NP-Schicht) 
Die Masseänderung der MoSi2-Schicht mit geringer Porosität verläuft nach einem schnellen 
Anstieg zu Beginn der Oxidation, der mit der Bildung einer ersten Oxidschicht auf der 
Schichtoberfläche erklärbar ist, linear (Abb. 5.17). Das Bestimmtheitsmaß einer linearen 
Trendlinie liegt bei 0,96. Die Schicht verändert auf Grund des Oxidationsprozesses ihre Farbe 
von metallisch-bräunlich im Zustand „as sprayed“ zu grünlich, so dass von der Bildung einer 
MoO3-Schicht auf der Oberfläche ausgegangen werden kann. 
Röntgenfeinstrukturanalysen bestätigen diese Annahme (Abb. 5.25). Als Hauptphase findet 
sich MoO3, des weiteren sind die Phasen α-MoSi2 und der wahrscheinlich FeSi2 vorhanden. 
Dieses Ergebnis ist bis auf das noch vorhandene Molybdändisilizid vergleichbar mit der Zu-
sammensetzung der in Pulver zerfallenen Schicht mit hoher Porosität. 
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Abb. 5.25: Röntgenfeinstrukturanalyse an der MoSi2-NP-Schicht mit geringer Porosität 
(2 %) – 1 = α-MoSi2, 2 = MoO3, 3 = nicht identifiziert (Cu-Kα-Strahlung) 
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Allerdings wird nur der Oberflächenbereich der Schicht mit der Röntgenfeinstrukturanalyse 
betrachtet. Wie in Abbildung 4.1 dargestellt ist, verliert der Röntgenstrahl bei einer Eindring-
tiefe von 8 µm in MoO3 bereits 90 % seiner Intensität, so dass nur noch minimale Informatio-
nen über die Phasenzusammensetzung des darunter liegenden Materials gewonnen werden. 
Durch das im Röntgendiffraktogramm gefundene MoSi2 und dessen Peakhöhen kann abge-
schätzt werden, dass die MoO3-Schicht eine Dicke von ca. 5 µm besitzt. Bei dieser Oxid-
schichtdicke gelangen noch 30 % der Röntgenstrahlintensität durch die MoO3-Schicht und 
stehen zur Analyse des darunter vorliegenden Gefüges zur Verfügung. 
Zur Kontrolle dieser Annahme wird die oxidierte Schicht abgeschliffen und nochmals rönt-
gendiffraktometrisch analysiert. Die Farbe der Schicht wechselt nach dem Abschleifen von 
grünlich auf metallisch. Aus dem in Abbildung 5.26 dargestellten Röntgendiffraktogramm ist 
ablesbar, dass jetzt α-MoSi2 die hauptsächlich auftretende Phase ist. Weiterhin finden sich 
Anteile von MoO3, β-MoSi2 und wahrscheinlich FeSi2. Weiterhin könnte noch ein minimaler 
Anteil an tetragonalem Mo5Si3 vorliegen, allerdings sind die Peakhöhen nur sehr gering und 
deshalb ist die Phase nicht im Diffraktogramm mit eingezeichnet worden. 
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Abb. 5.26: Röntgenfeinstrukturanalyse an der MoSi2-NP-Schicht mit geringer Porosität 
(2 %) nach der Oxidation bei 500 °C, die Oberfläche wurde abgeschliffen – 
1 = α-MoSi2, 2 = MoO3, 3 = nicht identifiziert, 4 = β-MoSi2 (Cu-Kα-Strahlung) 
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Direkt unter der Oxidschicht liegt die Schicht in einer im Vergleich zum Zustand „as sprayed“ 
veränderten Phasenzusammensetzung vor (Abb. 5.13 oben). Molybdän ist nicht mehr auf-
findbar, tetragonales Mo5Si3 nur in einem sehr geringen Maß, d.h. diese beiden Phasen, die 
auch im Ausgangszustand kaum vorhanden waren, sind komplett reagiert und in MoO3 und 
SiO2 umgewandelt worden. 
Die Abbildung 5.27 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der MoSi2-NP-Schicht 
nach 100 h Oxidation bei 500 °C. Während in der Übersichtsaufnahme links der kompakte 
Schichtkörper ohne Zerfallserscheinungen dargestellt ist, sind rechts bei einer höheren Ver-
größerung die Oxidationsprodukte auf der Schichtoberfläche erkennbar. Dabei bilden die  
Oxide keine gleichmäßige geschlossene Schicht wie es beispielsweise von SiO2 bei höheren 
Temperaturen zu erwarten ist, sondern sie liegen heterogen verteilt vor. Ein Überblick über 
die entstanden Oxidationsprodukte ist in Abb. 5.28 links gegeben. Deutlich sind die unter-
schiedlichen Oxide erkennbar. Wie bei der in Pulver zerfallenen Schicht findet sich MoO3 in 
  
Abb. 5.27: MoSi2-NP-Schicht nach der Oxidation bei 500 °C – links: Überblick über die 
Schicht, rechts: Oberfläche der Spritzschicht – Oxidationsprodukte sind er-
kennbar (REM) 
  
Abb. 5.28: MoSi2-NP-Schicht nach der Oxidation bei 500 °C – links: Überblick über die 
Schicht, rechts: Plättchenförmiges MoO3-Oxid (REM),  
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plättchenähnlicher Form, MoO3 in ovaler Form und Cluster, die nach Auswertung von EDX-
Analysen Silizium, Molybdän sowie Sauerstoff enthalten und Agglomerate von MoO3 und 
SiO2 sind. 
Bei fehlerfreien Oberflächen läuft die Oxidbildung nur an der Oberfläche und relativ langsam 
ab, wie Untersuchungen an Einkristallen zeigen [109,112]. Dagegen bieten Schichtfehler wie 
kleine Risse in der Oberfläche günstige Stellen, um die Oxidation in das Innere der Schicht zu 
beschleunigen. In Abbildung 5.29 links sind mehrere Risse gezeigt, die je nach Ausgangsbrei-
te durch die Oxidation unterschiedlich aufgeweitet werden. Je breiter ein Riss zu Beginn der 
Oxidation ist, desto leichter können sich darin Oxide bilden. Vor allem durch die voluminö-
sen Molybdänoxide wird der Riss auf Grund der entstehenden inneren Spannungen aufgewei-
tet, so dass die Oxidation im Riss weiter in die Schicht vordringen kann. Abbildung 5.29 zeigt 
rechts das Innere des großen Risses der linken REM-Aufnahme. Deutlich ist die weit ins 
Schichtinnere fortgeschrittene Oxidation und die Aufweitung durch die plattenähnlichen Mo-
lybdänoxide erkennbar. Auf diese Weise wird die Oxidation in die Schicht hinein wesentlich 
beschleunigt und führt im Vergleich zu einer rissfreien Oberfläche, bspw. bei einem Einkris-
tall zu einem früheren Zerfall der Schicht. 
Zur Vermeidung der Pestoxidation bzw. zur Erzielung einer geringen Oxidationsgeschwin-
digkeit sollten also möglichst rissfreie hochgeschwindigkeitsflammgespritzte MoSi2-
Schichten erzeugt werden. 
 
  
Abb. 5.29: Riss in der Oberfläche der MoSi2-NP-Schicht nach der Oxidation bei 500 °C – 
links: Überblick, rechts: Oxidation in die Schicht durch den Riss (REM),  
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5.2.2 Einfluss von Schichteigenschaften auf das Oxidationsverhalten bei 500 °C 
Damit hochgeschwindigkeitsflammgespritzte MoSi2-Schichten als Hochtemperaturoxidati-
onsschutzschichten einsetzbar sind, dürfen sie im Bereich von 300 °C bis ca. 600 °C nicht für 
die Pestoxidation anfällig sein. Daher besteht die Notwendigkeit, Einflussfaktoren zu ermit-
teln, die das Oxidationsverhalten bei 500 °C bestimmen. 
In Abb. 5.30 ist die Abhängigkeit der Masseänderung nach 100 h Oxidationszeit bei 500 °C in 
Abhängigkeit von der Porosität der Schicht vor Oxidationsbeginn dargestellt. Aus dem Dia-
gramm ist klar erkennbar, dass mit steigender Schichtporosität das maximale Massewachstum 
ebenfalls größer wird. Als Ursache ist die erhöhte Wahrscheinlichkeit der Bildung offener 
Poren bei Schichten mit hoher Porosität zu sehen. Diese offenen Poren ermöglichen die Oxid-
bildung im Inneren der Schicht, wobei es durch die große Volumenzunahme bei der Bildung 
des MoO3 zu Spannungen in der Schicht kommt. Dabei wird die Pore aufgeweitet und zu ei-
nem tiefen Riss, durch den die Oxidation dann weiter in das Schichtinnere vordringen kann. 
Die maximal erlaubte Porosität, bei der keine zerstörende Oxidation innerhalb der 100 h auf-
tritt, liegt bei ca. 2,4 %. Bei höheren Werten tritt ein teilweiser Schichtzerfall während der 
Prüfzeit ein, bei Porositäten über 4 % kommt es zur totalen Zerstörung der Schicht (Massezu-
nahme > 60 %). 
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Abb. 5.30: Abhängigkeit der Masseänderung während der Oxidation bei 500 °C von der 
Schichtporosität 
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Wie aus Abbildung 5.31 ersichtlich, besitzt die Menge des Sauerstoffes, die sich nach dem 
Hochgeschwindigkeitsflammspritzen an der Schichtoberfläche ablagert, keinen Einfluss auf 
die Masseänderung nach 100 h Oxidation bei 500 °C. Erklärbar ist dieses Verhalten mit dem 
Ansatz, dass der Sauerstoff während der beginnenden Oxidbildung an Stelle des sich in der 
Luft befindlichen Sauerstoffes verwendet wird, so dass es auf Grund dieser Substitution zu 
keiner beschleunigten Oxidation kommt. Nach dieser Theorie ist der Sauerstoff in nicht oxidi-
scher Bindung an die Schichtoberfläche angelagert, d.h. während der Abkühlung nach dem 
Spritzprozess ist es nicht zur Bildung einer SiO2-Schicht auf der Oberfläche gekommen, die 
laut Literaturangaben zur Vermeidung (bei Dotierung mit Germanium) bzw. zur Verzögerung 
der Pestoxidation genutzt werden kann [109,208,210-212]. Ebenso wie der Sauerstoffgehalt 
an der Schichtoberfläche ist auch bei dem Sauerstoffgehalt in der Schicht keine Korrelation 
zum Oxidationsverhalten der Schichten möglich. 
Die Oberflächenrauheit, in Abb. 5.32 ist als Vertreter die Zehnpunkthöhe Rz betrachtet, be-
sitzt trotz der zwei Ausreißer, einen ähnlichen Einfluss wie die Porosität auf das Oxidations-
verhalten. Auf Grund der höheren Rauheit liegt eine vergrößerte Schichtoberfläche vor, wo-
durch mehr Platz für die Bildung der Oxide gegeben ist.  
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Abb. 5.31: Abhängigkeit der Masseänderung während der Oxidation bei 500 °C von dem 
Sauerstoffgehalt an der Schichtoberfläche: eine Einfluss des Sauerstoffgehaltes 
ist nicht feststellbar 
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5.2.3 Einfluss von Verfestigungsphasen auf das Oxidationsverhalten bei 500 °C 
Wie bei den unverstärkten MoSi2-Schichten mit einer Porosität größer als 4 % kommt es auch 
bei der mit SiC-verstärkten Schicht, die eine Porosität von 4,3 % aufweist, zur vollständigen 
Zerstörung der Schicht während der Oxidation bei 500 °C, was anhand des extremen Masse-
zuwachses von ca. 67 % in Abb. 5.33 ablesbar ist. Das Pulver ist grünlich und nach XRD-
Analysen eindeutig als MoO3 identifiziert worden. Der Einbau von Siliziumkarbid mit einer 
relativ großen Partikelgröße in die Schicht bringt also keinen positiven Effekt auf das Oxida-
tionsverhalten von MoSi2-Schichten, da der Zerfall im gleichen Porositätsbereich beginnt. Ob 
die SiC-Verstärkung dagegen einen negativen Einfluss hat, kann an Hand der vorliegenden 
Ergebnisse nicht beurteilt werden, ist aber auf Grund der vorliegenden Literatur nicht zu er-
warten. So berichten Mitra et al. [90] von einem Vergleich des Oxidationsverhaltens bei 
500 °C eines heißgepressten MoSi2-SiC-Komposites mit zwei kommerziell erhältlichen heiß-
gepressten unverstärkten MoSi2-Formkörpern. Die Masseänderung des Komposites lag im 
Bereich der Änderung bei den beiden unverstärkten Materialien. Auch der Verlauf der Oxid-
schichtbildung war bei den drei Versuchskörpern ähnlich. 
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Abb. 5.32: Abhängigkeit der Masseänderung während der Oxidation bei 500 °C von der 
Zehnpunkthöhe Rz der MoSi2-Schichten 
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Der Einbau der kleinen Aluminiumoxidpartikel zeitigt im Gegensatz zum SiC eindeutig einen 
positiven Effekt. Trotz der höheren Schichtporosität von 6 % ist kein Zerfall feststellbar. Der 
Massezuwachs liegt im Bereich der unverstärkten MoSi2-Schichten, die eine Porosität von 
2 % besitzen. Über einen positiven Effekt auf die Oxidation bei 500 °C durch die Verstärkung 
mit Al2O3 verglichen mit einem MoSi2-AlN-Komposit berichten Chou und Nieh für heißge-
presste Proben [109]. Der MoSi2-Al2O3-Komposit war nach 142 h Oxidation komplett zerfal-
len. Aus dem Verlauf der Kurve in Abbildung 5.33 ist zu erwarten, dass die hochgeschwin-
digkeitsflammgespritzte MoSi2-Al2O3-Schicht erst wesentlich später komplett zerstört sein 
wird. 
Abbildung 5.34 stellt vergleichend die Röntgendiffraktogramme des MoSi2-Al2O3-Pulvers 
und der MoSi2-Al2O3-Schichten vor und nach der Oxidation bei 500 °C vor. Nach dem Oxi-
dationstest ist die Phasenzusammensetzung vergleichbar mit der oxidierten MoSi2-Schicht 
geringer Porosität, so dass geschlossen werden kann, dass unterhalb der MoO3-Schicht eine 
ähnliche Zusammensetzung wie in der Schicht „as sprayed“ vorzufinden ist. 
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Abb. 5.33: Masseänderung während der Oxidation bei 500 °C für verstärkte  
MoSi2- Schichten 
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Abb. 5.34: Röntgenfeinstrukturanalyse an MoSi2-Al2O3-Pulver und -Schichten – a: Spritz-
pulver, b: Schicht „as sprayed“, c: Schicht nach Oxidation bei 500 °C  
(1 = α-MoSi2, 2 = β-MoSi2, 3 = Mo5Si3, 4 = MoO3, 5 = Al2O3, 6 = nicht identi-
fiziert, 7 = SiO2 (Cristobalit), 8 = Mo (Cu-Kα-Strahlung) 
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5.3 Oxidationsverhalten bei 1000 °C 
5.3.1 Kinetik der Oxidation 
Eine Betrachtung zum grundlegenden Mechanismus der Oxidation bei 1000 °C wurde an 
Hand von sechzigstündigen Oxidationsversuchen mit MoSi2-NP- und MoSi2-HP-Schichten 
durchgeführt. In den thermogravimetrisch aufgenommenen Kurven für die Masseänderung 
lässt sich kein signifikanter Unterschied zwischen den beiden Porositätsleveln feststellen 
(Abb. 5.35). Nach einem Überschwingen der Kurven zu Beginn der Versuche, bei denen eine 
Aufheizrate von 50 K min-1 gewählt wurde, kommt es nur noch zu geringen Änderungen der 
Masse. 
Nach den Versuchen sind mittels Augenscheinuntersuchung keine Schichtschädigungen bzw. 
–veränderungen erkennbar. REM- und EDX-Untersuchungen des Schichtinneren lassen keine 
Unterschiede zur Ausgangsschicht erkennen, wie beispielhaft für die MoSi2-HP-Schicht nach 
dem Oxidationsversuch in Abb. 5.36 an Hand der REM-Aufnahmen ersichtlich ist. Das Gefü-
ge besteht hier, wie EDX-Analysen zeigen, als Hauptphase aus MoSi2. Mo5Si3 ist in geringen 
Anteilen vorhanden. Dagegen weist die Oberfläche der Schicht, die in Abbildung 5.37 darge-
stellt ist, auf Grund der Oxidation eine Gefügeänderung im Vergleich zum Schichtinneren 
auf. Deutlich ist ein erhöhter Anteil an heller Phase, die als Mo5Si3 identifiziert wird, sichtbar. 
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Abb. 5.35: Masseänderung während der Oxidation bei 1000 °C - 60 h – MoS2-NP: Schicht 
mit geringer Porosität (2 %), MoSi2-HP: Schicht mit hoher Porosität (20 %) 
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Da die Gefügeänderungen auf die Oberfläche beschränkt bleiben, sind die möglichen Auswir-
kungen auf die Masse der Schicht so gering, dass sie thermogravimetrisch nicht erfasst wer-
den können. Eine geeignete Methode, die geänderte Oberflächenstruktur zu analysieren, stellt 
die Röntgenfeinstrukturanalyse dar. In Abbildung 5.38 sind die Röntgendiffraktogramme der 
MoSi2-NP- und der MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation gezeigt. Hauptphase stellt bei bei-
den Schichten α-MoSi2 dar. Die hexagonale β-Phase des MoSi2, die in den beiden Schichten 
im Zustand „as sprayed“ vorliegt, wird wie auch bei der Oxidation bei 500 °C nicht mehr ge-
funden. Sie ist also auch bei der höheren Temperatur vollständig in die tetragonale Phase 
umgewandelt worden oder hat mit dem Sauerstoff während der Oxidation reagiert. 
Bei beiden Schichten wird Mo5Si3 als weitere Phase gefunden. Sie liegt jeweils in den For-
men vor, in der sie auch in der Schicht „as sprayed“ aufgefunden wird. Auch Molybdän ist bei 
beiden Schichten vorhanden. Dagegen wird SiO2 nur bei der Schicht mit hoher Porosität in 
kristalliner Form gefunden. Bei einer quantitativen Auswertung der Röntgendaten fällt auf, 
  
Abb. 5.36: MoSi2-HP-Schicht nach der sechzigstündigen Oxidation bei 1000 °C – 
Schichtinneres (REM) 
  
Abb. 5.37: MoSi2-HP-Schicht nach der sechzigstündigen Oxidation bei 1000 °C – 
Schichtoberfläche (REM) 
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dass der Anteil des MoSi2 während der Oxidation abnimmt und das Verhältnis von Mo5Si3 zu 
MoSi2 zunimmt. Dieses Verhalten lässt auf eine Oxidation nach Glg. (13) schließen: 
 )(7)(7)(5 23522 sSiOsSiMoOsMoSi +→+  (13). 
Da es zu Beginn des Oxidationsversuches während der Aufheizphase zu einem Anstieg der 
Masse mit anschließendem Abfall kommt, gilt des Weiteren Glg. (12) 
 )(4),(27)(2 2322 sSiOgsMoOOsMoSi +→+  (12) 
mit einer gleichzeitigen Bildung von Molybdänoxid und Siliziumdioxid. Dabei liegt das ge-
bildete MoO3 bis oberhalb 700 °C in fester Form vor, wodurch es zu dem Masseanstieg 
kommt. Bei steigender Temperatur wird MoO3 flüchtig und entweicht, da sich an der 
Schichtoberfläche noch keine dichte und schützende SiO2-Schicht ausbilden konnte. 
Während bei der Schicht mit hoher Porosität die Kristallisation des SiO2 aus der amorphen 
Phase in Cristobalit bereits eingesetzt hat, kann bei der Schicht mit niedriger Porosität noch 
kein kristallines SiO2 detektiert werden. Daraus lässt sich folgern, dass bei höherer Porosität 
eine Keimbildung eher möglich ist. Ob die Ursache für dieses Phänomen die Möglichkeit der 
Bildung geringer Anteile von SiO2 an den Korngrenzen in der Schicht auf Grund der offenen 
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Abb. 5.38: Röntgenfeinstrukturanalyse der Schichten nach der Oxidation bei 1000 °C - 
60 h – MoS2-NP: Schicht mit geringer Porosität (2 %), MoSi2-HP: Schicht mit 
hoher Porosität (20 %); 1 = α-MoSi2, 2 = Mo, 3 = tetr. Mo5Si3, 
4 = hex. Mo5Si3, 5 = SiO2 (Cu-Kα-Strahlung) 
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Porosität oder der höhere Anteil an hexagonalem Mo5Si3 verglichen mit der MoSi2-NP-
Schicht ist, konnte bisher nicht sicher festgestellt werden. 
Melsheimer et al. [213] führten röntgenographische Untersuchungen an Molybdänsiliziden 
mit unterschiedlichen Mo- und Si-Gehalten nach Oxidation im Temperaturbereich von 300 °C 
bis 1300 °C durch. Dabei stellten sie fest, dass frühestens bei 900 °C erste schwache SiO2-
Peaks messbar sind und die Intensität der Peaks dann langsam ansteigt. Das SiO2 lag in der 
Modifikation des Tridymit vor. Erst ab 1300 °C wandelte es sich in Cristobalit um. Dagegen 
berichten Bartlett et al. [214], dass sich ab 600 °C Cristobalit bilden kann. Dabei startet die 
Kristallisation punktförmig. Dieses Ergebnis korrespondiert mit den eigenen Untersuchungen, 
bei denen ebenfalls Cristobalit entsteht. 
Die Entstehung von Molybdän lässt sich durch die Oxidation des MoSi2 nach der von Zhu et 
al. [3] publizierten Gleichung (15) 
 )(2)(2)(5 222 sSiOsMoOsMoSi +→+  (15) 
bzw. durch die Oxidation des Mo5Si3 nach Gleichung (16) erklären [3,200,215]: 
 )(3)(53)( 2235 sSiOsMoOsSiMo +→+  (16). 
Da allerdings bei der Schicht mit niedriger Porosität im Vergleich zu der Schicht mit hoher 
Porosität der Mo-Anteil leicht sinkt, dagegen der Anteil an Mo5Si3 stark ansteigt, ist Glei-
chung (16) zur Beschreibung der Mo-Bildung wahrscheinlicher. Weiterhin kann Mo5Si3 nach 
den Gleichungen (17) - (19) oxidieren [3,200]: 
 )(6)(1021)(2 23235 sSiOgMoOOsSiMo +→+  (17) 
 )(4)(54)(3 23235 sSiOsSiMoOsSiMo +→+  (18) 
 )(3)(58)( 22235 sSiOsMoOOsSiMo +→+  (19) 
Da jedoch weder MoO2 noch Mo3Si in der röntgendiffraktometrischen Untersuchung gefun-
den werden, kommen diese Oxidationsreaktionen im Falle der sechzigstündigen Oxidation 
nicht vor. Ob es Reaktionen nach Gleichung (17) gibt, kann aus den bisherigen Ergebnissen 
nicht geschlossen werden. 
Um festzustellen, ob auch das bereits in den Schichten „as sprayed“ vorhandene und das 
durch die Oxidation von MoSi2 nach Glg. (13) entstandene Mo5Si3 weiter oxidiert, wird ein 
Langzeitoxidationsversuch durchgeführt. Dazu wird eine MoSi2-HP-Schicht einer Temperatur 
von 1000 °C für 1000 h mit einer Aufheizrate von 50 K min-1 ausgesetzt. 
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In Abbildung 5.39 ist die Masseänderung der Schicht über der Zeit aufgetragen. Obwohl die 
Kurve nach ca. 200 h einen parabolischen Verlauf annimmt, ist die gesamte Masseänderung 
mit ca. 0,60 % nach 1000 h sehr gering. 
Im Vergleich zu den Oxidationsversuchen mit einer Dauer von 60 h kommt es bei dem Lang-
zeitversuch zu weiteren Reaktionen, wie aus den mittels XRD gefundenen Phasen sowie de-
ren Anteilen geschlossen werden kann (Abb. 5.40). So nehmen die Anteile von MoSi2 und 
Mo5Si3 ab, dagegen steigt der Anteil von Mo und SiO2. Als weitere Phase wird MoO2 detek-
tiert. Diese Ergebnisse lassen den Schluss zu, dass MoSi2 gemäß den Gleichungen (12) und 
(13) weiter oxidiert. Das in Gleichung (12) gebildete Mo5Si3 wird gemäß den Gleichungen 
(16) und (19) in Mo, MoO2 und SiO2 umgewandelt. Allerdings ist der Anteil von Mo und 
MoO2 sehr gering, so dass zusätzlich Reaktionen nach Glg. (17) ablaufen müssen, bei denen 
sich neben SiO2 gasförmiges MoO3 bildet. 
Aus Abbildung 5.39 und 5.40 kann allerdings nicht ermittelt werden, wann welche Reaktion 
stattfindet. In Verbindung mit den Erkenntnissen der sechzigstündigen Oxidationsversuche ist 
folgende Theorie schlüssig. Zu Beginn des Versuches oxidiert hauptsächlich MoSi2 nach den 
Gleichungen (12) und (13). Das bereits in der Schicht vorhandene sowie das neu gebildete 
Mo5Si3 reagieren zu Mo, MoO3 und SiO2. Nach ca. 200 h hat sich eine dichte SiO2-Schicht 
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Abb. 5.39: Masseänderung der MoSi2-HP-Schicht während der Oxidation bei 1000 °C - 
1000 h 
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aus Cristobalit an der Oberfläche gebildet, der in einer parabolisch verlaufenden Massezu-
nahme in Abbildung 5.39 resultiert. Allerdings reißt die SiO2-Schicht immer wieder an ein-
zelnen Stellen auf, flüchtiges MoO3 entweicht und die Masse nimmt kurzzeitig ab. Anschlie-
ßend „heilt“ die SiO2-Schicht wieder aus, d.h. sie schließt sich wieder und die Masse nimmt 
zu. Aus diesem Mechanismus erklärt sich der intermittierende Verlauf der Massekurve in 
Abb. 5.39. Durch die SiO2-Schicht kann weniger Sauerstoff zu den darunter liegenden Mo-
lybdänsiliziden diffundieren, so dass Mo5Si3 nicht nur zu MoO3 und SiO2, sondern auch zu 
MoO2 und SiO2 reagiert, wozu weniger Sauerstoff notwendig ist. 
In den Abbildungen 5.41 bis 5.43 sind die Ergebnisse der rasterelektronenmikroskopischen 
Untersuchungen vorgestellt. Abbildung 5.41 zeigt links die Bruchfläche der oxidierten 
Schicht. Deutlich ist die Bildung einer dunklen Oxidschicht auf der Oberfläche erkennbar, 
darunter liegt das körnig wirkende Schichtgefüge. Auf der rechten Seite ist die Oxidschicht 
im Detail sichtbar. Sie wirkt wie Glas, das erschmolzen und dann erstarrt ist. Im Oxidfilm gibt 
es sehr kleine Einschlüsse mit einer Größe kleiner 1 µm. Wahrscheinlich handelt es sich dabei 
um kristallines SiO2, das sich aus der amorphen Phase punktförmig bildet. 
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Abb. 5.40: Röntgenfeinstrukturanalyse der MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 
1000 °C - 1000 h – 1 = α-MoSi2, 2 = Mo, 3 = tetr. Mo5Si3, 4 = hex. Mo5Si3, 
5 = SiO2, 6 = MoO2 (Cu-Kα-Strahlung) 
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Die Darstellung der Schicht im Querschliff ist zur Beurteilung der Homogenität und der Pha-
senanteile (mittels EDX-Analyse) geeigneter. Aus Abbildung 5.42, die das Schichtinnere im 
Querschliff zeigt, lassen sich keine signifikanten Unterschiede zum Gefüge der Schicht „as 
sprayed“ erkennen. An der Schichtoberfläche bildet sich dagegen die Oxidschicht als dunkler 
Film ab (Abb. 5.43). Sie verläuft durchgehend auf der Schichtoberfläche, ist aber nicht voll-
ständig dicht, wie in der Detailaufnahme in Abb. 5.43 rechts deutlich wird. 
EDX-Analysen bestätigen, dass das Schichtinnere zum wesentlichen Teil aus MoSi2 und we-
nig aus Mo5Si3 besteht. Die Oxidschicht bildet sich aus SiO2, darunter ist ein dünner Film aus 
Mo5Si3 auffindbar. 
 
 
  
Abb. 5.41: MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 1000 °C – 1000 h; Bruchfläche 
(REM) 
  
Abb. 5.42: MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 1000 °C – 1000 h; Schichtinneres, 
Querschliff (REM) 
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5.3.2 Einfluss der Aufheizrate auf das Oxidationsverhalten 
5.3.2.1 Einfluss der Aufheizrate auf das Kurzzeitoxidationsverhalten 
Um den Einfluss der Verweildauer in dem für die Pestoxidation kritischen Temperaturbereich 
von 300 °C bis 600 °C auf das Oxidationsverhalten bei höheren Temperaturen zu prüfen, wird 
die Aufheizrate der Schichten in der Simultanthermoanalyseeinheit variiert. Nach Erreichen 
von 1000 C wird diese Temperatur für eine Stunde gehalten. Da die Schichten in Abhängig-
keit von der Porosität ein unterschiedliches Oxidationsverhalten bei 500 °C aufweisen, wer-
den bei Kurzzeitoxidationsversuchen sowohl MoSi2-NP- wie auch MoSi2-HP-Schichten un-
tersucht. 
Bei Schichten mit niedriger Porosität, die - wie in Kapitel 5.2.1 beschrieben - gegen die Pest-
oxidation unanfällig sind, ist keine Abhängigkeit der Masseänderung von der Aufheizrate 
feststellbar. Dagegen zeigen MoSi2-HP-Schichten, die bei 500 °C durch Pestoxidation zerstört 
werden, ein anderes Verhalten. In Abbildung 5.44 ist die Masseänderung über der Temperatur 
für verschiedene Aufheizraten dargestellt. Bei Aufheizraten unter 20 K min-1 ist ein deutlicher 
Masseanstieg bis zu einer Temperatur von 700 °C feststellbar. Je geringer dabei die Aufheiz-
rate ist, um so größer wächst die Masse an. Bei höheren Temperaturen nimmt die Masse wie-
der ab. Bei Aufheizraten größer oder gleich 20 K min-1 sind der gemessene Masseanstieg und 
der nachfolgende Masseverlust geringer und nahezu unabhängig von der Aufheizrate. 
Ursache für den Masseanstieg ist die bereits beschriebene Oxidation des MoSi2 zu MoO3 und 
SiO2. Dabei liegt das Molybdänoxid bis ca. 700 °C in fester Form vor, wodurch der Massean-
stieg entsteht. Ab dieser Temperatur beginnt das MoO3 zu verdampfen, und die Masse sinkt. 
  
Abb. 5.43: MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 1000 °C – 1000 h; Schichtoberflä-
che, Querschliff (REM) 
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Bei dem in Abbildung 5.45 links dargestellten Gefüge der mit 1 K min-1 aufgeheizten Schicht 
ist kein Unterschied zu der Schicht „as sprayed“ feststellbar. XRD-Untersuchungen lassen 
keine Unterschiede in der Phasenzusammensetzung der MoSi2-HP-Schichten nach den Oxida-
tionsversuchen erkennen. Auf der rechts gezeigten Aufnahme mit Schichtoberfläche ist eine 
beginnende Oxidschichtbildung erkennbar. Der scheinbare Widerspruch zwischen XRD-
Untersuchungen, Rasterelektronenmikroskopie der Schichtoberfläche und thermogravimetri-
schen Messungen ergibt sich daraus, dass MoO3 bei Temperaturen über ca. 700 C verdampft 
und SiO2 noch röntgenamorph vorliegt und somit mit XRD nicht nachweisbar ist. 
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Abb. 5.44: Einfluss der Aufheizrate auf die Masseänderung der MoSi2-HP-Schichten wäh-
rend der Oxidation bei 1000 °C 
  
Abb. 5.45: MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 1000 °C – 1 h; Aufheizrate 
1 K min-1, Querschliff (REM) 
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5.3.2.2 Einfluss der Aufheizrate auf das Langzeitoxidationsverhalten 
Die in Kapitel 5.3.2.1 gewonnenen Erkenntnisse zum Einfluss der Aufheizrate sollen bei den 
Schichten hoher Porosität durch Langzeitversuche mit einer Dauer von 100 h vertieft werden. 
Dazu werden Oxidationsversuche mit Aufheizraten von 1 K min-1 und 50 K min-1 durchge-
führt. 
Die in Abbildung 5.46 dargestellten Verläufe für die Masseänderung über die Zeit zeigen das 
gleiche Verhalten wie bei den Kurzzeitaufheizversuchen. Bei der Aufheizrate von 1 K min-1 
kommt es während des Aufheizens zu einem Masseanstieg auf Grund der Bildung von festem 
MoO3. Ab 700 °C wird das MoO3 flüchtig, daher nimmt die Masse ab. Nach Erreichen der 
Versuchstemperatur von 1000 °C bildet sich eine schützende SiO2-Schicht und die Masse der 
Schicht bleibt konstant. Bei der Aufheizrate von 50 K min-1 wird weniger MoO3 während des 
Aufheizens gebildet. Daher kommt es zu keinem Überschwingen der Massekurve. Nachdem 
sich eine SiO2-Deckschicht gebildet hat, bleibt auch hier die Masse konstant. 
Aus den Röntgendiffraktogrammen der oxidierten Proben lässt sich an Hand der Peakhöhen 
ablesen, dass sich nur eine dünne SiO2-Schicht gebildet hat. Diese dünne Schicht ist aller-
dings ausreichend, um das Abdampfen des gasförmigen MoO3 zu vermeiden, wodurch der 
Masseverlauf im Versuch konstant bleibt. Weiterhin findet sich als Hauptphase bei der XRD-
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Abb. 5.46: Einfluss der Aufheizrate auf die Masseänderung der MoSi2-HP-Schichten wäh-
rend der Oxidation bei 1000 °C / 100 h – dicke Linien: Masseänderung, dünne 
Linien: Temperatur 
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Analyse MoSi2. Allerdings ist der Anteil des MoSi2 gesunken. Daneben liegt Mo5Si3, Mo, 
MoO2 und SiO2 vor. Der Anteil des Mo5Si3 ist mit ca. 20 % verglichen mit dem Anteil in der 
Schicht vor der Oxidation (ca. 10 %) hoch. Ein großer Teil des oberflächennahen MoSi2 oxi-
diert also neben MoO3 und SiO2 zu Mo5Si3, wobei von dem Mo5Si3 wiederum Teile mit Sau-
erstoff weiter reagieren und Mo, MoO2 und SiO2 bilden. 
Die Abbildung 5.48 zeigt links für die mit 1 K min-1 Aufheizrate und rechts für die mit 
50 K min-1 Aufheizrate oxidierten Proben die Schichtoberfläche im Querschliff. Deutlich ist 
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Abb. 5.47: Röntgenfeinstrukturanalyse der MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 
1000 °C - 100 h mit verschiedenen Aufheizraten – 1 = α-MoSi2, 2 = Mo, 
3 = tetr. Mo5Si3, 4 = hex. Mo5Si3, 5 = SiO2, 6 = MoO2 (Cu-Kα-Strahlung) 
  
Abb. 5.48: MoSi2-HP-Schicht nach der Oxidation bei 1000 °C – 100 h; links: Aufheizrate 
1 K min-1, rechts: Aufheizrate 50 K min-1, Querschliff (REM) 
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die größere Schichtdicke des Oxidfilms auf der langsam aufgeheizten Probe erkennbar. Die-
ses Ergebnis korrespondiert mit den XRD-Analysen, bei denen der SiO2-Peak (Abb. 5.47, 
Nummer 5) ausgeprägter erscheint. Das Gefüge im Schichtinneren weist bei beiden Schichten 
keine Unterschiede zur Schicht „as sprayed“ auf. 
 
5.3.3 Einfluss der Verfestigungsphase SiC auf das Oxidationsverhalten 
Das Langzeitoxidationsverhalten bei 1000 °C über einen Zeitraum von 60 h verläuft bei einer 
mit SiC verstärkten MoSi2-Schicht ähnlich wie bei einer unverstärkten Schicht. Die Masseän-
derung über der Zeit ist in Abbildung 5.49 dargestellt. Nach dem typischen Masseanstieg und 
–abfall während des Aufheizens kommt es im weiteren Verlauf der Oxidation zu keiner Mas-
seänderung mehr.  
Mittels Röntgenfeinstrukturanalyse können MoSi2, Mo5Si3 und Mo identifiziert werden. SiC, 
dass in der Schicht „as sprayed“ nur in geringem Anteil vorliegt (ca. 1 %), ist durch XRD 
nicht nachweisbar, d.h. es liegt nicht im analysierten oberflächennahen Schichtbereich vor. 
Wie bei der MoSi2-NP-Schicht kann auch bei der MoSi2-SiC-Schicht kein SiO2 gefunden 
werden. Die Kristallisation des Siliziumdioxids hat also noch nicht begonnen, und der SiO2-
Film, der sich an der Schichtoberfläche gebildet hat, ist noch röntgenamorph. 
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Abb. 5.49: Masseänderung der MoSi2-SiC-Schicht während der Oxidation bei 1000 °C - 
60 h 
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Zur Ermittlung des Einflusses der Aufheizrate bei MoSi2-SiC-Schichten wird die Aufheizrate 
beim Kurzzeitoxidationsverhalten mit einer Haltezeit von 1 h bei 1000 °C variiert. In Abbil-
dung 5.50 sind die Kurven der thermogravimetrischen Untersuchungen dargestellt. Wie bei 
unverstärktem MoSi2 ist ein größerer Masseanstieg bei geringerer Aufheizrate zu beobachten. 
Das Maximum liegt ebenfalls bei ca. 700 °C. Bei einer Aufheizrate von 50 K min-1 verläuft 
die Kurve wesentlich flacher. Bei 1000 °C ist der Prozess der Masseabnahme durch die Ver-
dampfung des MoO3 noch nicht komplett abgeschlossen, da auf Grund der hohen Aufheizrate 
die Zeit bis zum Erreichen der 1000 °C für eine komplette Verflüchtigung des Molybdänoxids 
zu gering ist. Die Werte der Masseänderung liegen bei der MoSi2-SiC-Schicht höher als bei 
unverstärktem MoSi2, d.h. der Einbau von SiC in die Schicht fördert die Bildung von MoO3. 
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Abb. 5.50: Einfluss der Aufheizrate auf die Masseänderung der MoSi2-SiC-Schichten 
während der Oxidation bei 1000 °C 
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5.4 Oxidationsverhalten im Bereich von 1100 °C bis 1500 °C 
5.4.1 Oxidationsverhalten bei 1100 °C, 1200 °C, 1300 °C, 1400 °C und 1500 °C 
Bei hohen Temperaturen werden für die zeitabhängige Masseänderung der MoSi2-Schichten 
während der Oxidation drei typische Verläufe beobachtet (Abb. 5.51). Bildet sich eine dichte 
Oxidschicht aus SiO2 auf der Schichtoberfläche, ist Diffusion durch die Oxidschicht der ge-
schwindigkeitsbestimmende Faktor beim Oxidschichtwachstum. Die Masseänderung steigt 
wie in Kurve 1 dargestellt, parabolisch an. Dieser Verlauf ist nach Liu et al. [207] typisch für 
dichte gesinterte Körper aus MoSi2. 
Allerdings ist der Pilling-Bedworth-Wert von Siliziumdioxidschichten sehr hoch (2,15 für 
SiO2/Si), so dass es wie in Kapitel 2.1 beschrieben zu Druckeigenspannungen in dem Oxid-
film kommt. Werden diese Spannungen zu groß, reißt der Film auf [14,50]. In diesem Fall 
kann flüchtiges MoO3, dass unterhalb der SiO2-Schicht eingeschlossen war, durch die ent-
standenen Risse entweichen. Die Masse sinkt durch das abgedampfte MoO3 und durch unter 
Umständen abgeplatzte SiO2-Plättchen. Das freigelegte MoSi2 oxidiert erneut, worauf sich ein 
neuer SiO2-Film auf der Oberfläche bildet. Die Masse steigt wieder an. Dieser Vorgang kann 
sich bis zum Ende des Oxidationsversuches wiederholen, so dass eine Kurve für die Masse-
änderung entsteht, in der sich Masseanstieg und Masseabfall ablösen (Kurve 2). Möglich ist 
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Abb. 5.51: Mögliche Verläufe der Masseänderung von MoSi2-Schichten während der  
Oxidation bei hohen Temperaturen 
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auch der in Kurve 3 dargestellte Fall, bei dem es erst zu einem Versagen der Oxidschicht wie 
auch bei Kurve 2 kommt. Allerdings heilt die SiO2-Schicht im Anschluss aus, und die nun 
entstehenden Druckeigenspannungen sind geringer, so dass die Oxidschicht jetzt dicht bleibt 
und die Masseänderung dem parabolischen Zeitgesetz folgt. 
Für MoSi2-Schicht mit hoher Porosität im Zustand „as sprayed“ sind in Abbildung 5.52 die 
Masseänderungen über der Zeit für verschiedene Oxidationstemperaturen zwischen 1100 °C 
und 1500 °C gezeigt. Die Aufheizrate beträgt 50 K min-1, die Haltezeit bei der Oxidations-
temperatur 100 h. Der Verlauf der Kurven ist für alle Temperaturen ähnlich. Eine Abhängig-
keit der Masseänderung von der Oxidationstemperatur ist nicht feststellbar, da bei allen Prüf-
temperaturen bereits schützende Oxidschicht existiert (s. Abb.5.56), so dass keine signifikan-
ten Unterschiede zu erwarten sind. Des Weiteren fällt auf, dass auch bei Kurven, die einen 
parabolischen Verlauf zeigen wie die Kurve für 1400 °C, Schwankungen vorkommen, also 
Masseverluste auf Grund des kurzzeitigen Aufreißens der Oxidschicht entstehen. 
Ein idealisierter Fall, in dem keine Risse auf Grund von Druckeigenspannungen in der Silizi-
umdioxidschicht auftreten, kommt also nicht vor. Allerdings heilen die SiO2-Schichten immer 
in sehr kurzer Zeit aus, so dass kein großer Masseverlust und keine verstärkte Oxidation des 
ungeschützten MoSi2 zu beobachten ist. Bundschuh und Schütze [216] sowie Samsonov et al. 
[217] ermittelten bei Oxdidationstemperaturen im Bereich von 1100 °C bis 1600 °C für gesin-
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Abb. 5.52: Masseänderung der MoSi2-HP-Schichten während der Oxidation bei 1100 °C 
bis 1500 °C – 100 h  
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tertes MoSi2 ähnliche Kurvenverläufe. Dabei zeigte sich bei den Untersuchungen von Bund-
schuh und Schütze über 100 h während der gemessenen parabolischen Massezunahme der 
intermittierende Verlauf der Kurve, der auch bei den hochgeschwindigkeitsflammgespritzten 
Schichten zu beobachten ist. 
Die Phasenzusammensetzung im oberflächennahen Bereich wird mit Röntgenfeinstrukturana-
lyse bestimmt. Die Ergebnisse sind für die verschiedenen Oxidationstemperaturen in Abbil-
dung 5.53 aufgezeigt. Dabei lassen sich eindeutige Veränderungen in der Zusammensetzung 
in Abhängigkeit von der Temperatur feststellen. In den bei 1100 °C und bei 1200 °C oxidier-
ten Schichten findet sich Molybdän, ab 1300 °C Oxidationstemperatur ist Mo nicht mehr vor-
handen. Der Anteil von MoSi2 sinkt mit steigender Oxidationstemperatur, dagegen sinkt das 
Verhältnis MoSi2/Mo5Si3 bis 1300 °C an und steigt ab 1400 °C wieder (Abb. 5.54). Ab dieser 
Oxidationstemperatur findet sich kein tetragonales Mo5Si3 mehr. 
Der Anteil an SiO2 in der Modifikation Cristobalit steigt bis 1300 °C an. Die aus den Daten 
der Röntgenfeinstrukturanalyse mit Hilfe der Software PowderCell 2.3 [73] berechneten Wer-
te für den SiO2-Anteil zeigt Abbildung 5.55. Er steigt bis 1300 °C an und bleibt ab dieser 
Temperatur ungefähr auf einem konstanten Niveau. 
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Abb. 5.53: Röntgenfeinstrukturanalysen der MoSi2-HP-Schichten nach der Oxidation bei 
1100 °C bis 1500 °C – 100 h (Cu-Kα-Strahlung) 
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Abb. 5.55: Aus den Ergebnissen der Röntgenfeinstrukturanalysen mit PowderCell 2.3 be-
rechneter Anteil an SiO2 nach der Oxidation bei 1100 °C bis 1500 °C – 100 h 
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Abb. 5.54: Aus den Ergebnissen der Röntgenfeinstrukturanalysen mit PowderCell 2.3 be-
rechnetes Verhältnis von MoSi2 zu Mo5Si3 nach der Oxidation bei 1100 °C bis 
1500 °C – 100 h 
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Aus den Ergebnissen der Röntgenfeinstrukturanalyse, die sich mit denen der Untersuchungen 
von Bundschuh und Schütze [216] für Oxidationsversuche bei 1600 °C decken, lässt sich 
schließen, dass bei Oxidationstemperaturen unterhalb 1300 °C ein gewisser Anteil des MoSi2 
zu Mo5Si3 und SiO2 reagiert. Aus dem Mo5Si3 entsteht neben MoO3 und SiO2 teilweise Mo 
nach Gleichung (16) und MoO2 nach Gleichung (19). Bei höheren Temperaturen läuft die 
Umwandlung des Molybdändisilizids hauptsächlich nach Gleichung (12) ab, wobei MoO3 
und SiO2 entstehen. 
Allerdings ist bei der Betrachtung der diskutierten Ergebnisse zu berücksichtigen, dass sich 
mit der Röntgenfeinstrukturanalyse nur ein geringer oberflächennaher Bereich der MoSi2-
Schicht analysieren lässt. Aus diesem Grund werden Querschliffe der oxidierten Proben ange-
fertigt und mit REM und EDX untersucht, um auch eine Aussage zum Gefüge im Schichtin-
neren treffen zu können. 
In Abbildung 5.56 sind rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen vom Gefüge im Schicht-
inneren sowie von der Oberfläche der Schichten, die bei 1100 bis 1400 °C oxidiert wurden, 
vorgestellt. Dabei zeigen die linken Bilder jeweils das Gefüge im Schichtinneren, während 
rechts der Oberflächenbereich der MoSi2-Schichten zu sehen ist. 
Bei allen Schichten liegt ein hoher Mo5Si3-Anteil von über 30 % im Schichtinneren vor, der 
mittels Bildanalyse an den REM-Bildern bestimmt wird. Dies gilt auch für die später noch 
ausführlicher diskutierte bei 1500 °C oxidierte Schicht. Die Abnahme des Mo5Si3-Anteils im 
Verhältnis zu MoSi2 ab 1400 °C bezieht sich also nur auf den mit der XRD-Untersuchung 
erfassbaren oberflächennahen Bereich. 
Das Mo5Si3 liegt in unterschiedlicher Form in den oxidierten Schichten vor. In der bei 
1100 °C oxidierten Probe ist noch der typische lamellare Aufbau einer thermisch gespritzten 
Schicht erkennbar, wobei auch das Mo5Si3 lamellar vorliegt. Je höher die Oxidationstempera-
tur steigt, desto schärfer werden die Phasengrenzen ausgeprägt, wodurch sich der Gefügeauf-
bau grundlegend ändert. Dieser Aufbau ist ab einer Oxidationstemperatur von 1300 °C stark 
ausgeprägt und soll später am Beispiel der bei 1500 °C oxidierten Proben genauer beschrie-
ben werden. 
Die während der Oxidation entstehende SiO2-Schicht ist an der Oberfläche bei 1100 °C vor-
handen, wirkt aber noch porös und relativ dünn (< 2 µm). Bei 1200 °C sieht die Oxidschicht 
noch ähnlich aus, ab 1300 °C vollzieht sich jedoch ein Wechsel im Erscheinungsbild der  
Oxidschicht. Sie ist nun mit ca. 5 µm dicker und dicht. Die Schichten, die bei einer 
Oxidationstemperatur von 1400 °C und auch bei 1500 °C entstehen, sind ähnlich aufgebaut. 
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a)   
b)   
c)   
d)   
Abb. 5.56: MoSi2-HP-Schichten nach der hundertstündigen Oxidation bei a) 1100 °C;  
b) 1200 °C; c) 1300 °C; d) 1400 °C – Querschliff (REM) 
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Abbildung 5.57 zeigt die Abhängigkeit der Mikrohärte HV0.05, die am Querschliff im 
Schichtinneren nach den Oxidationsversuchen gemessen wird. Die Mikrohärte steigt kontinu-
ierlich von der Schicht im Zustand „as sprayed“ mit steigender Oxidationstemperatur von 
830 HV0.05 bis 1220 HV0.05 bei einer Oxidationstemperatur von 1300 °C an. Ab dieser  
Oxidationstemperatur bleibt der Härtewert konstant. 
Die Ergebnisse zeigen also, dass ab Oxidationstemperaturen von 1300 °C ein dichter Oxid-
film auf der Oberfläche der MoSi2-Schicht entsteht und sich gleichzeitig das Gefüge im 
Schichtinneren elementar verändert. Der Oxidfilm bleibt bei weiter steigenden Oxidations-
temperaturen in seiner Dicke konstant und auch die Mikrohärte HV0.05, die nach der Oxida-
tion bei 1300 °C ihr Maximum erreicht, ändert sich bei weiterer Erhöhung der Temperatur 
nicht mehr. 
Exemplarisch sollen nun am Beispiel der bei 1500 °C oxidierten Schicht die Veränderungen 
im Gefüge an Hand der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in den Abbildungen 
5.58 und 5.59 diskutiert werden. 
Das Gefüge der MoSi2-Schicht hat sich wie bereits besprochen bei dieser hohen Temperatur 
nach der Oxidation signifikant im Vergleich zum Gefüge der Schicht vor der Oxidation („as 
sprayed“) verändert. Abb. 5.58 und 5.59 zeigen Querschliffe und das Bruchgefüge der Schicht 
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Abb. 5.57: Mikrohärte HV0.05 der MoSi2-HP-Schichten nach der Oxidation bei 1100 °C 
bis 1500 °C – 100 h, am Querschliff gemessen 
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nach der Oxidation. Das Gefüge der Schicht weist ein zweiphasiges System mit scharf ausge-
prägten Korngrenzen (Abb. 5.58 oben rechts) auf, wobei nach den Ergebnissen von EDX-
Analysen die helle Phase aus Mo5Si3 und die dunkle Hauptphase aus MoSi2 besteht. Die 
Korngrößen schwanken zwischen ca. 200 nm und mehreren Mikrometern. Dabei sind die 
MoSi2-Körner größer als die Mo5Si3-Körner. Auch bei Betrachtung des Bruchgefüges in Ab-
bildung 5.59 oben sind die einzelnen Körner, die eine blockige Form besitzen, deutlich von-
einander differenzierbar. 
Der an der Oberfläche aufgewachsene SiO2-Film besitzt eine Dicke kleiner 10 µm. Abbildung 
5.58 unten links zeigt die gleichmäßige Oxidschicht über der MoSi2-Schichtoberfläche. Durch 
XRD wird das SiO2 als Cristobalit identifiziert. Allerdings lässt diese Untersuchungsmethode 
keine Aussage darüber zu, ob noch amorphe Anteile von SiO2 in dieser Schicht vertreten sind. 
Die Untersuchung des Bruchgefüges der Oxidschicht in Abbildung 5.59 unten zeigt auf der 
MoSi2-Schicht einen dunkleren Film, der glasartig wirkt und in dem Einschlüsse vorzufinden 
sind (Abb. 5.58 rechts). 
 
 
  
  
Abb. 5.58: MoSi2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C (Querschliff, REM) 
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5.4.2 Analyse der SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C 
Becker et al. [218] untersuchten das Oxidationsverhalten von heißisostatisch gepressten  
MoSi2-Proben in einem Versuch über 826 h bei 1400 °C. Sie fanden, dass die Schichtdicke 
des SiO2-Filmes konstant unter 10 µm lag, was mit den Ergebnissen bei den hochgeschwin-
digkeitsflammgespritzten Proben korreliert. Innerhalb der SiO2-Filme fanden sie ebenfalls 
kleine Einschlüsse, konnten aber nicht feststellen, woraus diese bestehen. Sie vermuteten, 
dass es sich dabei möglicherweise um kristallines SiO2 handelt, welches in einer amorphen 
SiO2-Matrix eingebettet ist. Diese Theorie würde erklären, warum mit Röntgenfeinstruktur-
analyse Cristobalit nachgewiesen werden kann, aber die Oxidschicht in Abbildung 5.59 ein 
eher glasartiges Erscheinungsbild zeigt. 
Um die Mikrostruktur der SiO2-Schicht zu analysieren, werden an den bei 1500 °C oxidierten 
Proben Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop im Bereich der Oxidschicht 
durchgeführt. Die Probenpräparation erfolgt lateral, d.h. in der Schichtebene. Mittels Ar-
Ionenstrahl wird der letzte Schritt der Präparatdünnung durchgeführt. Zusätzlich zur Abbil-
dung, die zum Teil konventionell (TEM) und zum Teil im Raster-Modus (STEM) realisiert 
wird, werden SAED und EDX eingesetzt. 
  
  
Abb. 5.59: MoSi2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C (Bruchfläche, REM) 
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In den STEM- und TEM-Aufnahmen, die in den Abbildungen 5.60 und 5.61 gezeigt sind, ist 
das Gefüge der SiO2-Schicht deutlich erkennbar. Blockförmige Teilchen, deren kristalliner 
Zustand mittels SAED nachweisbar ist (Abb. 5.64 und 5.65) sind in einer zellwandförmigen, 
amorphen Matrix eingebettet. Der Anteil der Kristalle liegt über 90 %, wodurch sich auch die 
hohe Peakintensität im Röntgenbeugungsdiagramm erklärt. Ihre Größe liegt zwischen weni-
gen Mikrometern und 20 µm, der Mittelwert beträgt ca. 10 µm. Die flächenhaften Grauwert-
schwankungen in den elektronenmikroskopischen Aufnahmen sind auf die örtlich unter-
schiedliche Präparatdicke zurückzuführen. Die hellen Linien entsprechen Rissen in der Oxid-
schicht bzw. im Präparat. 
Bei näherer Betrachtung der Kristallform fällt auf, dass sich die Außenkontur an die des ent-
sprechenden Nachbarn anpasst: Ist die Fläche eines Kristalls konkav gebogen, weist der be-
nachbarte Kristall an dieser Stelle eine konvexe Form gleicher Krümmung auf. Diese Beo-
bachtung lässt den Schluss zu, dass sich die Kristalle nebeneinander aus punktförmigen Kei-
men bilden und ihre Formen bei entsprechender Annäherung während ihres Wachstums auf 
  
  
Abb. 5.60: SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C (STEM) 
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Grund des entstehenden Druckes abstimmen. Die gefundene Struktur der SiO2-Schicht erhär-
tet die in Kapitel 5.3.1 beschriebene Theorie des Wachstums der SiO2-Kristalle. 
Im Vergleich zu den STEM-Aufnahmen enthalten die TEM-Aufnahmen zusätzliche Kon-
trastbeiträge innerhab der kristallinen Oxidteilchen, verursacht sowohl durch Gitterdefekte als 
auch durch Dickenänderung am Präparat und Präparatverbiegung (Extinktions-Figuren). Letz-
tere sind in Abbildung 5.62 besonders deutlich ausgeprägt. Die Extinktions-Figuren enden am 
Kristallrand. Die amorphe Zellwand-Komponente erscheint dunkel und ohne innere Kontras-
te. 
In den dünnsten Präparatbereichen sind innerhalb der Kristalle Streifenmuster mit geraden, 
parallelen Linien in Abhängigkeit vom Kippwinkel bei der Untersuchung sichtbar (Abb. 5.62 
und 5.63). Sie können als Stapelfehler interpretiert werden. Solche Stapelfehler wurden auch 
bei MoSi2-Einkristallen beschrieben [5,83,219]. Über die Ursachen der Stapelfehler herrschen 
bei MoSi2 unterschiedliche Meinungen vor. Einerseits wird angenommen, dass Verformungen 
auf Grund von plastischen Verformungen im Bereich der Streckgrenze für die Stapelfehler 
verantwortlich sind [5,83]. Dagegen geben Boldt et al. [219] die Probenpräparation mit Io-
nenstrahlausdünnen unter Argonatmosphäre als Ursache an. Ob eine dieser Theorien auf SiO2 
übertragbar ist, muss allerdings bezweifelt werden. 
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Abb. 5.61: SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C (TEM) 
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Abb. 5.63: Stapelfehler in den Kristallen der SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C 
(TEM) 
2µm
 
Abb. 5.62: Extinktionsfiguren der Kristalle in der SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 
1500 °C (TEM) 
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Mit Elektronenbeugung wird am TEM die Kristallstruktur untersucht. Durch den Einsatz ei-
ner Selektorblende im Strahlengang mit einem Durchmesser von wenigen µm werden Ein-
kristall-Beugungsmuster erzeugt. Das Kristallgitter weist eine 90 °-Symmetrie auf, die in 
  
Abb. 5.65: Einkristall-Beugungsmuster von Kristallen in der SiO2-Schicht nach der Oxidation 
bei 1500 °C (SAED) 
  
Abb. 5.64: Einkristall-Beugungsmuster von Kristallen in der SiO2-Schicht nach der Oxidation 
bei 1500 °C (SAED) 
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Abb. 5.64 sehr gut sichtbar ist. Aus den vorhandenen Reflexen und den daraus berechneten 
Netzebenenabständen wird eine Indizierung durchgeführt, die eindeutig auf ein tetragonales 
SiO2-Gitter der Modifikation Cristobalit (α-Phase) schließen lässt, obwohl ein sogenannter 
„verbotener“ Beugungsreflex an der Stelle (010) verglichen mit den Daten der JCPDS-Datei 
der ASTM [220] erscheint. 
Dieser „verbotene“ Beugungsreflex kann auf das Vorhandensein einer Überstruktur im Gitter 
oder auf eine dichte, regelmäßige Reihenfolge von Stapelfehlern zurückgeführt werden. Falls 
die Stapelfehler die Ursache für den (010)-Reflex sind, ist die Theorie von Boldt et al. nicht 
von MoSi2 auf SiO2 übertragbar. 
Eine EDX-Analyse der Kristalle bestätigt die Ergebnisse der Elektronenbeugung bezüglich 
ihrer Elementzusammensetzung. Wie in Abbildung 5.66 gezeigt, werden hauptsächlich Silizi-
um und Sauerstoff detektiert, was sicher auf SiO2 schließen lässt. Die amorphe, zellwandför-
mige Phase wird ebenfalls mit EDX analysiert. Hier finden sich neben Silizium und Sauer-
stoff noch geringe Mengen an Verunreinigungen, bspw. Ca und Fe. 
Aus den Ergebnissen der TEM-Untersuchungen gekoppelt mit EDX-Analyse ist der Aufbau 
der Oxidschicht, die während der Oxidation bei 1500 °C auf der MoSi2-Schicht aufwächst, 
also eindeutig bestimmbar. In einer amorphen SiO2-Matrix sind SiO2-Kristalle der Modifika-
tion α-Cristobalit eingebettet. 
 
Abb. 5.66: EDX-Spektren der Kristalle in der SiO2-Schicht nach der Oxidation bei 1500 °C 
am TEM-Lateralschnittpräparat 
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5.5 Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchungen 
5.5.1 Temperaturwechselfestigkeit bei 1200 °C 
Die Temperaturwechselfestigkeit von MoSi2-Schichten ist von großer Bedeutung für Anwen-
dungen der Schichtsysteme, bei denen sie auf Arbeitstemperatur aufgeheizt, dort eine gewisse 
Zeit gehalten und dann wieder abgekühlt werden, bspw. im Ofenbau oder bei stationären Tur-
binen (s. Abb. 4.2).  
Die Veränderungen der MoSi2-Schicht im Verlauf der Temperaturwechselfestigkeitsprüfung 
bei 1200 °C ist in Abhängigkeit der bereits durchgeführten Zyklen an Hand lichtmikroskopi-
scher Bilder (Abb. 5.67) und Röntgenbeugungsdiagrammen (Abb. 5.68) dargestellt. Dabei 
a) 
200 µm 
 b) 
200 µm 
 
c) 
200 µm 
 d) 
200 µm 
 
e) 
200 µm 
 f) 
200 µm 
 
Abb. 5.67: MoSi2-Schicht nach der Temperaturwechselfestigkeitsprüfung bei 1200 °C (LiMi) 
– nach a) 1., b) 5., c) 10., d) 20., e) 30., f) 35. Zyklus 
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wird die Probe, die vom Substrat abgelöst ist, 35 Zyklen geprüft. Nach Ende der Prüfung sind 
keine Schichtschädigungen mittels Augenscheinuntersuchung feststellbar. Auch lichtmikro-
skopisch zeigen sich während der gesamten Prüfdauer keine Veränderungen in der 
Oberflächenstruktur zwischen der Probe nach dem ersten und nach dem letzten Zyklus. 
XRD-Untersuchungen weisen bereits nach dem ersten Zyklus einen Siliziumdioxid-Anteil 
nach (Abb. 5.68, blaue Kurve, linker Peak). Dieser wächst mit steigender Zyklenzahl, wie die 
steigende Höhe des charakteristischen Peaks für Cristobalit bei 2 theta ≈ 22 ° sowie das Dia-
gramm in Abbildung 5.69 zeigen. Die Anteile der einzelnen Phasen werden aus den Ergebnis-
sen der Röntgenfeinstrukturanalysen mit Hilfe der Software PowderCell 2.3 berechnet. Nach 
dem ersten Zyklus liegt der Anteil des Siliziumdioxids bei ca. 25 % und steigt dann bis auf ca. 
60 % als Endwert an. Die Schwankungen der Werte begründen sich in der leicht unterschied-
lichen Schichtdicke der Oxidschicht auf der Oberfläche der MoSi2-Schicht, da für die XRD- 
Analysen nach den einzelnen Zyklen nicht exakt der gleiche Messbereich analysiert wird. 
Da bei den lichtmikroskopischen Untersuchungen keine Unterschiede in der Oberflächen-
struktur feststellbar sind, reicht der relativ geringe Anteil von 25 % an SiO2 bereits aus, eine 
geschlossene Oxidschicht zu bilden. In den weiteren Zyklen wächst diese Schicht dann auf 
ihre maximale Dicke an. In den weiter folgenden Zyklen bis zum Versuchsende bleibt die 
Dicke konstant. 
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Abb. 5.68: Röntgenfeinstrukturanalysen der MoSi2-Schichten nach verschiedenen Zyklen 
beim Temperaturwechselfestigkeitsversuch 1200 °C (Cu-Kα-Strahlung) 
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Das in Abbildung 5.69 dargestellte Verhältnis von MoSi2 zu Mo5Si3 liegt in der Schicht im 
Zustand „as sprayed“ bei ungefähr 36 %. Bereits nach dem ersten Zyklus fällt es auf unter 
3 %. Nach dem Ende der Temperaturwechselfestigkeitsprüfung ist das Verhältnis auf 1,5 % 
gesunken. Also erfolgt im oberflächennahen Bereich bereits im ersten Zyklus eine ausgepräg-
te Reaktion von MoSi2 zu Mo5Si3. Das verbliebene MoSi2 reagiert in geringerem Maß in den 
folgenden Zyklen zu Mo5Si3. Des Weiteren finden sich geringe Mengen Mo und MoO2. 
Um mehr über die möglichen Veränderungen des Gefüges im Schichtinneren zu erfahren und 
um festzustellen, ob sich auf Grund der Thermowechselbeanspruchung Risse entwickeln, 
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Abb. 5.69: Aus den Ergebnissen der Röntgenfeinstrukturanalysen mit PowderCell 2.3 be-
rechnetes Verhältnis von MoSi2 zu Mo5Si3 bzw. berechneter Anteil an SiO2 in 
Abhängigkeit der Zyklen beim Temperaturwechselfestigkeitsversuch 1200 °C 
(Cu-Kα-Strahlung) 
  
Abb. 5.70: MoSi2-Schicht nach der Temperaturwechselfestigkeitsprüfung bei 1200 °C  
(Querschliff, REM) 
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wird am Ende des Versuches nach dem 35. Zyklus ein Querschliff angefertigt und im REM 
untersucht. Die Aufnahme in Abb. 5.70 links zeigt einen Überblick über die Schicht und der 
Oberfläche mit dem aufgewachsenen Oxidfilm als durchgehender Schicht. 
Das Gefüge innerhalb der Schicht besitzt nicht mehr den ausgeprägten lamellaren Aufbau wie 
im Ausgangszustand. Die Phasen MoSi2 und Mo5Si3 beginnen sich zu separieren und sichtba-
re Korngrenzen entstehen. Allerdings ist dieser Prozess noch nicht abgeschlossen. Im Gegen-
satz zu den oberflächennahen Bereichen der Schicht, die mit XRD analysiert werden können, 
liegt als Hauptphase MoSi2 vor. Der Anteil an Mo5Si3 ist gering. 
 
5.5.2 Temperaturwechselfestigkeit bei 1500 °C 
Die Temperaturwechselfestigkeitsversuche bei 1500 °C werden nach 25. Zyklen beendet. 
Abbildung 5.71 stellt lichtmikroskopische Aufnahmen der Oberfläche nach verschiedenen 
durchlaufenen Zyklen vor. Die Schicht wirkt nach dem ersten Zyklus gleichförmig. Ab dem 
zehnten Zyklus erscheint die Oxidschicht erschmolzen und in größeren Bereichen wieder er-
starrt zu sein. Es sind weder nach Augenschein- noch nach lichtmikroskopischer Untersu-
chung Schichtschädigungen zu entdecken. 
In Abbildung 5.72 sind die Röntgenbeugungsdiagramme für die Schicht nach unterschiedli-
cher Zyklenzahl aufgetragen. Deutlich ist die Zunahme des SiO2 in der Modifikation Cristo-
balit zu erkennen (Peak bei 2 theta ≈ 22 °) im Vergleich zu MoSi2 am Verhältnis der Peakhö-
hen zu erkennen (MoSi2: Peak bei 2 theta ≈ 23 °). Dabei wächst die SiO2-Schicht im Ver-
gleich zum Temperaturwechselfestigkeitsversuch bei 1200 °C schneller. Nach dem ersten 
Zyklus wird der Anteil des SiO2 bereits zu über 50 % an Hand der Röntgenbeugungsdia-
gramme berechnet. Der Maximalwert von ca. 80 % wird schon nach 7 Zyklen erreicht, danach 
bleiben die Werte für den SiO2-Anteil konstant. 
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Das Schichtgefüge sowie den Oberflächenbereich der MoSi2-Schicht nach dem letzten Zyklus 
sind in den REM-Aufnahmen, die am Querschnitt gemacht werden, in Abbildung 5.73 ge-
zeigt. Die SiO2-Schicht wirkt sehr dicht und bildet eine gleichmäßige Schicht. Die Rauheits-
spitzen der ursprünglichen MoSi2-Schicht wurden durch eine an diesen Stellen dünnere Oxid-
schicht verringert, so dass die Oberfläche der Oxidschicht eine wesentlich geringere Rauheit 
aufweist. Ebenso wie die Ergebnisse der Lichtmikroskopie zeigt diese Untersuchung, dass das 
Siliziumdioxid während des Versuches in einem niedrigviskosen Zustand vorgelegen hat und 
während des Abkühlvorganges erstarrt ist. Die maximale Oxidschichtdicke findet sich in den 
a) 
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200 µm 
 d) 
200 µm 
 
e) 
200 µm 
 f) 
200 µm 
 
Abb. 5.71: MoSi2-Schicht nach der Temperaturwechselfestigkeitsprüfung bei 1500 °C (LiMi) 
– nach a) 1., b) 5., c) 10., d) 15., e) 20., f) 25. Zyklus 
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Tälern der ursprünglichen Schichtoberfläche und beträgt über 20 µm. Bei glatten Oberflächen 
dagegen liegt die Schichtdicke der Oxidschicht auch nach langen Oxidationszeiten unter 
10 µm [218]. 
Das Schichtgefüge ist wie bei den Oxidationsversuchen bei 1500 °C (s. Kap. 5.4.1) heterogen 
und zweiphasig. Die Korngrenzen sind scharf ausgeprägt, der Anteil des Mo5Si3 liegt bei ca. 
30 %. Es lassen sich in der Schicht keine Risse, die durch thermische Spannungen beim Auf-
heizen oder Abkühlen entstanden sein könnten, finden. 
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Abb. 5.72: Röntgenfeinstrukturanalysen der MoSi2-Schichten nach verschiedenen Zyklen 
beim Temperaturwechselfestigkeitsversuch 1500 °C (Cu-Kα-Strahlung) 
  
Abb. 5.73: MoSi2-Schicht nach der Temperaturwechselfestigkeitsprüfung bei 1500 °C  
(Querschliff, REM) 
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Als Resultat der Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchen zeigt sich, dass sich sowohl bei 
1200 °C als auch bei 1500 °C schützende Oxidschichten ausbilden. Weder an der Oberfläche 
noch im Querschliff finden sich nach dem Abschluss der Versuche Schichtschädigungen. 
Diese Ergebnisse weisen darauf hin, dass hochgeschwindigkeitsflammgespritzte MoSi2-
Schichten für Anwendungen hervorragend geeignet sind, bei denen in oxidierender Atmo-
sphäre häufig der Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur und Arbeitstemperatur 
durchlaufen wird. Dabei liegt die Arbeitstemperatur über 1200 °C und die Aufheizrate ist re-
lativ gering. Mit den MoSi2-Schichten als Korrosionsschutzschichten könnte somit die An-
wendungstemperatur von stationären Gasturbinen im Vergleich mit den gebräuchlichen Ni-
ckelbasislegierungen gesteigert werden. Ebenfalls wäre eine Nutzung als Schutzschicht auf 
Molybdän für Öfen, die an Luft betrieben werden, denkbar. Zur Zeit können solche Öfen auf 
Grund der hohen Sauerstoffaffinität des Molybdäns nur als Vakuumöfen verwendet werden. 
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5.6 Thermoschockverhalten 
Neben der in Kapitel 5.5 beschriebenen Temperaturwechselfestigkeit ist für einige potenzielle 
Anwendungen, vor allem in der Luft- und Raumfahrt, das Thermoschockverhalten der MoSi2-
Schichten von großer Bedeutung. Die verwendeten Prüftemperaturen von 800 °C und 
1000 °C stellen für diese Anwendungen typische Temperaturdifferenzen dar, die in kurzer 
Zeit, bspw. beim Starten, durchlaufen werden. 
Keine der bei 800 °C geprüften Schichten, überstand die maximale Prüfzahl von 20 Zyklen 
ohne Schädigung. Allerdings sind bei allen Schichten nach dem 20. Zyklus, noch über 50 % 
der Substratoberfläche mit Schicht bedeckt. Meistens liegt der Anteil über 80 %. Die zum 
Vergleich getesteten Schichten im Zustand „as sprayed“, d.h. mit ungeschliffener Oberfläche, 
zeigen die gleichen Ergebnisse wie die abgeschliffenen Schichten. 
Abbildung 5.74 zeigt die Änderungen in der Schichtoberfläche in Abhängigkeit von der An-
zahl der durchgeführten Zyklen für die Prüftemperatur von 800 °C. Von den Riefen des Ab-
schleifens vor Beginn der Versuche sind bereits nach dem ersten Zyklus nur noch minimale 
Spuren zu sehen. Die entstandene Oberfläche wirkt sehr homogen (Abb. 5.74 a,b). Die durch 
XRD ermittelte Phasenzusammensetzung im oberflächennahen Bereich zeigt nur geringe 
Abweichungen zur abgeschliffenen Schicht vor dem Versuch. MoSi2 liegt als Hauptphase 
vor. Allerdings ist der Anteil an Mo5Si3 leicht gestiegen, und eine geringe Menge MoO2 wird 
detektiert. Diese Phasenzusammensetzung ändert sich während der weiteren Zyklen nicht 
mehr. Allerdings wandern mit steigender Anzahl an Zyklen die Peaks zu geringeren Beu-
gungswinkeln, was auf steigende Spannungen in der Schicht schließen lässt. 
Nach weiteren durchlaufenen Zyklen lassen sich erste sehr feine Risse feststellen, die ein 
Netzwerk bilden (Abb. 5.74 c). Diese Schichtschädigungen erscheinen je nach Probe erstmals 
zwischen dem fünften und dem zehnten Zyklus. Das Netzwerk bildet sich während der fol-
genden Zyklen weiter aus, dabei werden die Risse breiter und tiefer (Abb. 5.74 d). Schließlich 
kommt es zu dem ersten Abplatzen von Plättchen aus dem Netzwerk, wobei der Beginn des 
Schichtabplatzens wie auch der Start der Netzwerkbildung immer am Rand der Schicht be-
ginnt. Der Vorgang setzt sich mit steigender Zykluszahl weiter fort (Abb. 5.74 e,f). In Abbil-
dung 5.74 f ist erkennbar, dass sich die Struktur des Netzwerkes auf Grund der hohen Span-
nungen auch in das Substrat eingeprägt hat. 
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Abbildung 5.75 zeigt REM-Aufnahmen vom Querschnitt einer Schicht nach Abschluss des 
Thermoschockversuches. In der Übersichtsaufnahme ist zu sehen, dass sich die Schicht über 
große Bereiche vom Substrat abgehoben hat und dass mehrere breite, durchgehende Risse 
entstanden sind. Rechts ist ein solcher Riss in einer Detailaufnahme zu sehen. Er ist mit einem 
Material ausgefüllt, das mit EDX als Fe-O-Verbindung identifiziert wird. Bei geschädigten 
Schichten mit Abplatzungen wird zusätzlich zu den Mo-Si-Phasen röntgenographisch Fe2O3 
in der Form von Hämatit gefunden. Das Eisenoxid bildet sich in Rissnähe auch zwischen 
a) 
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200 µm 
 
c) 
200 µm 
 d) 
200 µm 
 
e) 
500 µm 
 f) 
500 µm 
 
Abb. 5.74: MoSi2-Schicht nach der Thermoschockprüfung bei 800 °C (LiMi) –a) abgeschlif-
fen vor dem 1. Zyklus, nach b) 1., c) 5., d) 10., e) 15., f) 20. Zyklus 
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Schicht und Substrat und bewirkt somit eine Minderung der Schichtadhäsion bis zum Abhe-
ben der Schicht vom Substrat. 
Bei den bei 1000 °C getesteten Schichten sieht das Ergebnis vollkommen anders aus. Keine 
Schicht wird länger als 5 Zyklen getestet. Dabei liegt der Anteil der Schicht an der Oberfläche 
nach dem letzten durchgeführten Zyklus unter 20 %. Als Ursache für das wesentlich schlechte 
Verhalten bei der Prüftemperatur von 1000 °C können die auf Grund der unterschiedlichen 
Wärmeausdehnungskoeffizienten von Molybdändisilizid und Stahl höheren Spannungen an 
der Grenzfläche zwischen Schicht und Substrat angesehen werden. 
Die mit Thermoschockversuchen erzielten Ergebnisse lassen den Schluss zu, dass bei An-
wendungen, die einen schnellen Temperaturwechsel zwischen Raumtemperatur und 1000°C 
benötigen, MoSi2-Schichten auf einem Stahlsubstrat nicht geeignet sind. Auch bei Wechseln 
zwischen Raumtemperatur und 800 °C muss mit einer geringen Lebensdauererwartung der 
Schichten gerechnet werden, vor allem, falls die Schichten ohne die geringste Schädigung 
bleiben müssen. 
 
 
 
 
 
 
 
  
Abb. 5.75: MoSi2-Schicht nach der Thermoschockprüfung bei 800 °C (Querschliff, REM) 
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5.7 Verhalten der MoSi2-Schichten bei gekoppeltem Oxidations- und Korrosionsangriff 
Proben mit hochgeschwindigkeitsflammgespritzten unverstärkten Molybdändisilizidschichten 
einer Schichtdicke von ca. 100 µm und einer Porosität von ca. 2 % wurden über einen Zeit-
raum von zwei Monaten in einer Hausmüllverbrennungsanlage für einen Praxistest getestet. 
Wie in der Versuchsbeschreibung erwähnt, herrschen im Rauchgas (in der Nähe der Kessel-
wand), Temperaturen von etwa 620 °C bis 680 °C. Auf Grund der stark korrosiv wirkenden 
Atmosphäre, in der u.a. Chloride, Sulfide und Fluorwasserstoffe befinden, besteht eine große 
Empfindlichkeit gegenüber Kesselkorrosion. 
Die MoSi2-Schichtproben werden ebenso wie die Rückseiten, d.h. die Substrate aus C45N, 
nach dem Ausbau aus der Verbrennungsanlage im Stereomikroskop, rasterelektronenmi-
kroskopisch im Querschliff und mit Röntgenfeinstrukturanalyse untersucht. Abbildung 5.76 
zeigt in lichtmikroskopischen Aufnahmen eine Aufsicht auf die beschichtete Seite der Probe. 
Die Spritzschicht ist nicht erkennbar, da sie von einer dicken Schicht aus Verbrennungspro-
dukten bedeckt wird. Auf den unbeschichteten Seiten ist diese Ascheschicht nicht  zu finden. 
Sie bildet sich nur auf der Molybdändisilizidschicht. Auf den nicht beschichteten Seiten sind 
typische Korrosionserscheinungen von Stahl erkennbar (Abb. 5.76 rechts). 
XRD-Analysen geben einen Anhaltspunkt für das unterschiedliche Verhalten der Verbren-
nungsprodukte auf der Schicht und auf dem Substrat. Auf der Oberfläche der Verbrennungs-
produkte (Abb. 5.76 links) erscheinen so viele Peaks im Röntgenbeugungsdiagramm, dass 
eine Analyse nicht möglich ist. Im Anschluss an diese Feststellung wurden die Verbren-
nungsprodukte entfernt, so dass die Schichtoberfläche erkennbar wurde. In der nun durchge-
führten Röntgenfeinstrukturanalyse (Abb. 5.77) konnten zum Einem die bekannten Mo-Si-
Phasen detektiert werden, zum Anderen wurde PbMoO4 als weitere Phase identifiziert. 
  
Abb. 5.76: MoSi2-Schicht nach dem Praxistest in einer Hausmüllverbrennungsanlage 
(LiMi) 
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Die nächste XRD-Analyse nach weiterem Abschleifen der Schichtoberfläche zeigt nur noch 
Mo-Si-Phasen. Abschließend wurde die Schicht in mehreren Schritten tiefer abgeschliffen 
und mit dem gleichem Ergebnis analysiert, bis die Grenze zum Substrat erreicht war. An die-
ser Stelle kam zusätzlich zu den Mo-Si-Phasen noch Eisen hinzu. Weitere Phasen sind aller-
dings nicht auffindbar, d.h. es liegt keine Korrosion an der Grenzfläche Spritzschicht-Substrat 
aufgrund offener Porenkanäle in der Schicht vor. Daher ist zu vermuten, dass sich auf der 
Oberfläche der Spritzschicht eine Verbindung zwischen dem Molybdän aus der Schicht und 
dem Blei aus der Rauchgasatmosphäre ausbildet, auf der dann im Anschluss die Verbren-
nungsprodukte aufwachsen und u.U. zusätzlich zur Spritzschicht selbst eine Schutzfunktion 
übernehmen. 
In den Abbildungen 5.78 und 5.79 sind REM-Aufnahmen der MoSi2-Schichten nach dem 
Praxistest sowie in Abbildung 5.80 das Substrat auf der unbeschichteten Seite gezeigt. Aus 
der Übersichtsaufnahme (Abb. 5.78 links) ist ersichtlich, dass die Schicht nur im äußersten 
Oberflächenbereich angegriffen wird. Abb. 5.78 rechts zeigt eine Korrosionsmulde an der 
Oberfläche der Schicht mit einer Tiefe kleiner 5 µm. Mit EDX-Analysen wird in der Mulde 
Blei nachgewiesen. In Verbindung mit den XRD-Ergebnissen kann angenommen werden, 
dass sich hier die PbMoO4-Phase ausbildet. 
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Abb. 5.77: Röntgenfeinstrukturanalyse der MoSi2-Schicht nach dem Praxistest in einer 
Hausmüllverbrennungsanlage (Cu-Kα-Strahlung) 
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Abb. 5.78: MoSi2-Schicht nach dem Praxistest in Hausmüllverbrennungsanlage (Quer-
schliff, REM) 
  
Abb. 5.79: MoSi2-Schicht nach dem Praxistest in Hausmüllverbrennungsanlage (Quer-
schliff, REM) 
  
Abb. 5.80: Substratrückseite mit Lochfraß nach dem Praxistest in Hausmüllverbrennungs-
anlage (Querschliff, REM) 
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Im Inneren der Schicht (Abb. 5.79 links) und an der Grenzfläche zwischen Schicht und Sub-
strat (Abb. 5.79 rechts) ist keine Korrosion feststellbar. An der unbeschichteten Seite der Pro-
be befinden sich Korrosionsspuren (Abb. 5.80). Oberflächlich scheint es zu einem Abtrag des 
Stahles und zur Bildung von breiten ungefähr 10 µm tiefen Mulden gekommen zu sein. Diese 
Mulden bilden den Ausgangspunkt für Lochfraß bis in Tiefen über 100 µm. 
Aus diesen Ergebnissen lässt sich ableiten, dass hochgeschwindigkeitsflammgespritzte Mo-
lybdändisilizidschichten mit niedriger Porosität sehr gut als Korrosionsschutzschichten in 
Müllverbrennungsanlagen geeignet sein könnten. 
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6 Schlussfolgerungen 
 
Molybdändisilizid bietet sich auf Grund seiner Eigenschaften als Beschichtungswerkstoff für 
Anwendungen im Hochtemperaturbereich an. Dabei stellt das Hochgeschwindigkeitsflamm-
spritzen für die Herstellung von Oxidationsschutzschichten aus Molybdändisilizid eine sinn-
volle Alternative zu den Plasmaspritzverfahren dar. 
Durch Hochenergiemahlung mit anschließendem drucklosen Sintern hergestelltes MoSi2-
Spritzpulver kann erfolgreich mittels Hochgeschwindigkeitsflammspritzverfahren (Diamond 
Jet-Brenner) auf Stahlsubstraten abgeschieden werden. Ebenfalls sind mittels HVOF Be-
schichtungen aus MoSi2, das mit SiC bzw. Al2O3 als Verfestigungsphasen verstärkt ist, her-
stellbar. 
Mit Hilfe eines statistischen Versuchsplans werden die signifikanten Einflussgrößen auf die 
Schichteigenschaften ermittelt. Bei der gezielten Einstellung der Schichteigenschaften Porosi-
tät und Oberflächenrauheit kommt dem Spritzabstand eine herausragende Bedeutung zu. Die 
Mikrohärte HV0.05 liegt im Bereich der für VPS gespritzte Schichten publizierten Werte. Der 
Sauerstoffgehalt an der Schichtoberfläche ist um den Faktor 1,5 bis 2 höher als im Schichtin-
neren und liegt in nicht oxidischer Form vor, d.h. während der Abkühlung am Ende des 
Spritzprozesses ist es nicht zur Bildung einer SiO2-Schicht gekommen, die zur Verzögerung 
bzw. zur Verhinderung der katastrophalen Oxidation bei 500 °C verwendbar wäre. 
Zur Vermeidung dieser katastrophalen Oxidation („Pestoxidation), die bei niedrigen Tempe-
raturen (300 °C bis 600 °C) auftritt und zum Zerfall eines Formkörpers in Pulver führt, spielt 
die Schichtporosität eine maßgebliche Rolle. In der vorliegenden Arbeit wurde festgestellt, 
dass bei Porositäten unter 2,4 % keine katastrophale Oxidation auftritt. Es sind daher Schich-
ten zu applizieren, deren Porosität geringer ist. Solche Schichten können bspw. in Hausmüll-
verbrennungsanlagen zum Schutz des Kesselrohres bei Arbeitstemperaturen im Bereich von 
600 °C bis 700 °C eingesetzt werden, wie ein erfolgreich verlaufender Test zeigte. 
Ab einer Porosität über 4 % kommt es zum totalen Zerfall der Schicht in Pulver, welches aus 
MoO3 als Whisker und SiO2 in amorpher besteht. Das Molybdändisilizid reagiert mit Sauer-
stoff zu MoO3 und SiO2 ohne eine zwischenzeitliche Bildung von Mo5Si3. Keinen Einfluss 
auf die katastrophale Oxidation besitzen der Sauerstoffgehalt an der Schichtoberfläche und 
innerhalb der Schicht. 
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Die Verstärkung des MoSi2-Spritzpulvers mit 15 Vol.-% Aluminiumoxid verbessert die Re-
sistenz hochgeschwindigkeitsflammgespritzter MoSi2-Schichten gegen Pestoxidation bei 
500 °C. In weiterführenden Untersuchungen ist zu prüfen, ob auch die Oxidationsbeständig-
keit bei höheren Temperaturen verbessert wird. Dagegen zeigt der Einbau von 20 Vol.-% Si-
liziumkarbid als Verfestigungsphase in das MoSi2-Spritzpulver keinen Effekt auf die Oxidati-
onsbeständigkeit bei 500 °C und 1000 °C. 
Die Masseänderung von MoSi2-Schichten verläuft intermittierend während der Oxidation bei 
Temperaturen ab 1000 °C entweder parabolisch oder linear ohne Masseänderung. Dieser wird 
durch das kurzzeitige Aufplatzen der auf der Schichtoberfläche gebildeten SiO2-Schicht auf 
Grund von hohen Druckspannungen, dem Entweichen von flüchtigem MoO3 durch diese Öff-
nungen und der anschließenden Neubildung der SiO2-Schicht verursacht. 
Bei Arbeitstemperaturen im Bereich von 1000 °C bis 1200 °C liegt keine geschlossene SiO2-
Schicht vor. Sie ist porös und besitzt eine geringe Dicke von ca. 2 µm. Trotzdem erfüllt sie 
bereits eine schützende Funktion gegen den Oxidationsangriff, wie Langzeitversuche nach-
weisen. Das Gefüge im Schichtinneren liegt auch nach der Oxidation ähnlich dem Zustand 
„as sprayed“ vor. Die Aufheizrate besitzt dabei nur geringen Einfluss auf das Langzeitoxida-
tionsverhalten von MoSi2-Schichten. Während bei langsamer Aufheizrate die sich auf der 
Oberfläche bildende SiO2-Schicht größer ist, gibt es keine Unterschiede im Schichtinneren. 
Diese Ergebnisse lassen darauf schließen, dass Werkstoffverbunde aus MoSi2-Schichten und 
entsprechenden Substraten geeignet sind, die schwereren Nickelbasislegierungen in bewegten 
Bauteilen abzulösen. 
Ab einer Oxidationstemperatur von ca. 1300 °C ändert sich das Schichtgefüge signifikant. 
Auf der Schichtoberfläche bildet sich eine dichte SiO2-Schicht mit einer Dicke von maximal 
10 µm. Darunter entsteht an Stelle des für Spritzschichten typischen lamellaren Aufbaus ein 
heterogenes, zweiphasiges Gefüge mit scharf ausgeprägten Korngrenzen. Neben den MoSi2-
Körnern finden sich kleinere Mo5Si3-Körner. Die Mikrohärte der Schichten steigt mit wach-
sender Oxidationstemperatur bis 1300 °C. Ab dieser Temperatur bleibt sie bei einem Wert 
von ca. 1200 HV0.05 konstant, der auch für heißgepresste MoSi2-Formkörper publiziert wur-
de. 
Nach den Oxidationsversuchen bei 1500 °C ist, wie bereits nach dem Test bei 1300 °C, eine 
SiO2-Schicht mit einer Dicke von ca. 10 µm nachweisbar. Die Oxidschicht besteht aus blo-
ckigen SiO2-Kristallen der Modifikation Cristobalit, die in eine amorphe, zellwandartige 
SiO2-Matrix eingelagert sind. Bereits bei einer Oxidationstemperatur von 1000 °C finden sich 
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im Oxidfilm, der wie geschmolzenes und anschließend erstarrtes Glas wirkt, Einschlüsse mit 
einer Größe kleiner 1 µm. Wahrscheinlich handelt es sich dabei um kristallines SiO2, dass 
sich aus der amorphen Phase punktförmig bildet. 
Demzufolge erweisen sich durch Hochgeschwindigkeitsflammspritzen hergestellte MoSi2-
Schichten mit Dicken zwischen 100 µm und 1 mm im Temperaturbereich von 1200 °C bis 
1500 °C als geeigneter äußerer Oxidationsschutz, beispielsweise auf Substraten aus Stahl oder 
Nickelbasislegierungen. Ursache dieser Schutzfunktion ist eine geschlossene und größtenteils 
kristalline SiO2-Schicht (Cristobalit), die bis zu einer maximalen Schichtdicke von ca. 10 µm 
wachsen kann. 
Temperaturwechselfestigkeitsuntersuchungen bei 1200 °C und bei 1500 °C zeigen, dass 
hochgeschwindigkeitsflammgespritzte MoSi2-Schichten für Anwendungen geeignet sind, bei 
denen in oxidierender Atmosphäre häufig der Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur 
und einer Arbeitstemperatur oberhalb von 1200 °C durchlaufen wird. Dabei sollte die Auf-
heizrate relativ gering sein. Mit diesen MoSi2-Schichten als Korrosionsschutzschichten könn-
te somit die Anwendungstemperatur von stationären Gasturbinen im Vergleich mit den ge-
bräuchlichen Nickelbasislegierungen gesteigert werden. Ebenfalls wäre eine Nutzung als 
Schutzschicht auf Molybdän für Öfen, die an Luft betrieben werden, denkbar. Zur Zeit kön-
nen solche Öfen auf Grund der hohen Sauerstoffaffinität des Molybdäns nur als Vakuumöfen 
verwendet werden. 
Dagegen zeigen Thermoschockversuche bei 800 °C und vor allem bei 1000 °C, dass keine 
rapiden Temperaturwechsel wie bspw. bei Raketentriebwerken vorkommen dürfen, da es auf 
Grund von thermisch induzierten Spannungen zwischen Schicht und Substrat zu Schichtab-
platzungen kommt, welche die Lebensdauer des Bauteils stark beeinträchtigen würden. 
Zusammenfassend können hochgeschwindigkeitsflammgespritzte MoSi2-Schichten nach ent-
sprechender Gefügeoptimierung im Temperaturbereich von 500 °C bis 1500 °C, vor allem bei 
Temperaturen oberhalb von 1200 °C, als Oxidationsschutzschichten empfohlen werden, wenn 
die Aufheiz- und Abkühlraten im Betrieb nicht zu hoch sind. 
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7 Zusammenfassung 
 
Schichten auf Basis von Molybdändisilizid werden mittels Hochgeschwindigkeitsflamm-
spritzens an Stelle der heute gebräuchlichen Plasmaspritzverfahren erzeugt. Für die Herstel-
lung der Spritzpulver kommen die Hochenergiemahlung und anschließend das drucklose Sin-
tern zum Einsatz. 
Zur gezielten Einstellung der Schichtporosität werden relevante Prozessparameter mit Hilfe 
der statistischen Versuchsplanung ermittelt. Anschließend erfolgt die Abscheidung von Mo-
Si2-Schichten mit unterschiedlichen Porositätsniveaus. 
Als für die Nutzung von Molybdändisilizidschichten im Hochtemperaturbereich relevanteste 
Systemeigenschaft wird das Oxidationsverhalten bei unterschiedlichen Temperaturen im Be-
reich von 500 °C bis 1500 °C untersucht. Dafür kommen thermogravimetrische Methoden, 
Temperaturwechselfestigkeits- und Thermoschockversuche zur Anwendung. Ein Praxistest in 
einer Hausmüllverbrennungsanlage prüft die Korrosionsbeständigkeit der MoSi2-Beschich-
tungen in einer möglichen Anwendung. 
Zusätzlich zur Analyse der Schichtgefüge mit licht- und elektronenmikroskopischen Verfah-
ren, Röntgenfeinstrukturanalyse und Sauerstoffgehaltsmessungen werden die mechanischen 
Kennwerte Oberflächenrauheit und Mikrohärte bestimmt. 
Die Untersuchungsergebnisse weisen nach, dass hochgeschwindigkeitsflammgespritzte Mo-
lybdändisilizidschichten nach entsprechender Gefügeoptimierung im Temperaturbereich von 
500 °C bis 1500 °C, vor allem bei Temperaturen oberhalb von 1200 °C, als Oxidationsschutz-
schichten empfohlen werden können. 
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